Selektives Laserschmelzen zur generativen Herstellung von Bauteilen aus hochfester Oxidkeramik by Wilkes, Jan Ingo
 
 
 
 
 
Selektives Laserschmelzen zur generativen 
Herstellung von Bauteilen aus hochfester 
Oxidkeramik 
 
 
 
 
Von der Fakultät für Maschinenwesen der Rheinisch-Westfälischen Technischen 
Hochschule Aachen zur Erlangung des akademischen Grades eines Doktors der 
Ingenieurwissenschaften genehmigte Dissertation 
 
vorgelegt von 
 
Dipl.-Ing. 
Jan Ingo Wilkes 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Berichter: Universitätsprofessor Dr. rer. nat. Reinhart Poprawe M.A. 
  Universitätsprofessor Dr.-Ing. Dr.-Ing. E.h. Dr. h.c. Fritz Klocke 
 
Tag der mündlichen Prüfung: 02. Oktober 2009 
 
 
 
Diese Dissertation ist auf den Internetseiten der Hochschulbibliothek online verfügbar. 
 
 
 
 
 
Abstract 
An additive manufacturing technique based on selective laser melting (SLM) for 
zirconia-alumina ceramic is presented. SLM is a powder bed based layer 
manufacturing technique that allows for rapid manufacturing of complex 
shaped objects directly from CAD data. By completely melting a purely ceramic 
zirconia-alumina powder mixture using a laser beam, objects of almost 100% 
density and a flexural strength of more than 500 MPa were manufactured. In 
order to avoid crack formation, the ceramic is preheated to a temperature 
above 1600°C during the build-up process. For preheating, the respective area 
of the powder bed is irradiated using a CO2 laser. The best results were 
achieved using a material composition of 41.5 wt% zirconia and 
58.5 wt% alumina (eutectic mixture). Manufactured objects have a fine-
grained two-phase microstructure consisting of tetragonal zirconia and alpha-
alumina. 
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1 Einleitung 
Thema der vorliegenden Arbeit ist die Entwicklung eines generativen 
Fertigungsverfahrens zur Herstellung von Objekten aus Zirkonoxid- und 
Aluminiumoxidkeramik auf Basis des selektiven Laserschmelzens. Generative 
oder additive Fertigungsverfahren ermöglichen die Herstellung von Bauteilen 
durch Hinzufügen von Material, im Gegensatz zu subtraktiven Verfahren wie 
z.B. spanenden Fertigungsverfahren. Das hier betrachtete selektive 
Laserschmelzen, im Folgenden „Selective Laser Melting“ (SLM) genannt, ist ein 
generatives Fertigungsverfahren, mit dem komplexe dreidimensionale Bauteile 
schichtweise aus einem pulverförmigen Ausgangswerkstoff durch Schmelzen 
mit Laserstrahlung hergestellt werden können. 
Gegenüber konventionellen Fertigungsverfahren bietet das SLM den Vorteil 
eines deutlich erweiterten Spektrums an realisierbaren Geometrien. 
Beispielsweise sind interne Strukturen und filigrane Geometrieelemente 
möglich, die selbst mit Feingussverfahren nicht realisierbar sind. Auch sind 
keine Formen oder geometriespezifischen Werkzeuge erforderlich und eine 
geschlossene CAD/CAM Prozesskette ist möglich. Dadurch können Einzelstücke 
oder geringe Stückzahlen einer Bauteilgeometrie kosteneffizient und schnell 
hergestellt werden. Wegen des letztgenannten Aspektes wird das SLM auch als 
Rapid Prototyping oder Rapid Manufacturing Verfahren bezeichnet. Für 
metallische Werkstoffe ist das SLM bereits im industriellen Einsatz. Für 
keramische Werkstoffe existierte bisher noch kein vergleichbares Verfahren. 
Allgemein stand bisher noch kein generatives Fertigungsverfahren für hochfeste 
Keramik zur Verfügung, mit dem direkt, d.h. ohne eine Sinternachbehandlung, 
Bauteile mit annähernd 100% Dichte hergestellt werden können. 
Daher ist das Ziel dieser Arbeit, ein solches Verfahren zu entwickeln. Die 
vorliegende Arbeit konzentriert sich auf die beiden Werkstoffe Zirkonoxid (ZrO2) 
und Aluminiumoxid (Al2O3). Diese beiden Werkstoffe sind insbesondere wegen 
ihrer mechanischen Eigenschaften die sowohl für technische als auch für 
medizinische Anwendungen bedeutendsten Strukturkeramiken aus der Gruppe 
der Oxidkeramiken. Nichtoxidkeramiken wie z.B. Siliziumnitrid sind weniger gut 
für die Verarbeitung mit SLM geeignet, weil sie sich bei Erhitzung unter 
Umgebungsatmosphäre zersetzen noch bevor sich eine Schmelzephase bildet. 
Die wichtigste Anwendung, auf die die Verfahrensentwicklung abzielt, ist die 
Fertigung von individuellem vollkeramischem Zahnersatz. Bei dieser 
Anwendung kommt zum einen der Vorteil des Verfahrens zur Geltung, 
individuelle Geometrien schnell und kostengünstig herstellen zu können. Zum 
anderen existiert ein sehr großer Markt für dieses Produkt, der wegen der 
Vorteile einer besseren Ästhetik und besseren Biokompatibilität gegenüber 
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metallbasiertem Zahnersatz stetig wächst. Weitere Anwendungen im 
technischen Bereich sind die Herstellung von Funktionsprototypen im Rahmen 
der Produktentwicklung sowie der Einsatz als Rapid Manufacturing Verfahren 
für spezielle hochkomplexe Bauteilgeometrien, die sich mit anderen Verfahren 
nicht oder nicht wirtschaftlich realisieren lassen. 
Als größte Herausforderung bei der Verarbeitung der genannten 
Keramikwerkstoffe mit SLM erweist sich die Vermeidung der Rissbildung in der 
Keramik beim Aufbauprozess. Daher liegt ein Schwerpunkt der 
Verfahrensentwicklung im Rahmen dieser Arbeit darauf, die Ursachen und 
Mechanismen der Rissbildung zu untersuchen und Maßnahmen zur 
Vermeidung zu entwickeln. Die Rissvermeidung gelingt durch Verwendung 
eines speziellen Werkstoffgemisches aus ZrO2 und Al2O3 in Kombination mit 
einer Vorwärmung der Keramik auf eine Temperatur im Bereich um 1700°C vor 
und während des selektiven Schmelzens. 
 
 
 
2 Motivation, Zielsetzung und Vorgehensweise 
2.1 Motivation 
In der Einleitung wurden bereits zwei Vorteile generativer Fertigungsverfahren, 
insbesondere des SLM, genannt. Der Vorteil der größeren Geometriefreiheit 
gegenüber konventionellen Fertigungsverfahren ist bei keramischen 
Werkstoffen noch bedeutsamer als bei Metallwerkstoffen. Die Vielfalt der 
verfügbaren formgebenden Verfahren für keramische Werkstoffe ist 
eingeschränkter als bei Metallwerkstoffen. Beispielsweise steht der Feinguss als 
Verfahren für hochkomplexe Geometrien nicht zur Verfügung. Auch sind 
umformende Fertigungsverfahren bei Keramikwerkstoffen nicht möglich. 
Spanende Formgebung ist nur in Form sogenannter Grün- oder 
Weißbearbeitung, d.h. an nicht oder nur leicht gesinterten Pulverkörpern 
möglich. Der erforderliche nachfolgende Sintervorgang, wie bei fast allen 
konventionellen Formgebungsverfahren für Keramik, bringt wegen der 
Verzugs- und Rissbildungsproblematik im Zusammenhang mit der 
Schrumpfung beim Sintern weitere Einschränkungen der realisierbaren 
Geometrien mit sich. Komplex geformte Bauteile müssen oft in mehreren 
Schritten und aus Einzelkomponenten zusammengesetzt hergestellt werden, 
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beispielsweise über Schlickerguss, nachfolgende Grünbearbeitung, Fügen von 
Einzelkomponenten, Sinterbrand und Schleifbearbeitung. Diese kosten- und 
zeitintensiven Schritte könnten mit SLM durch eine einstufige direkte Fertigung 
ersetzt werden. Weil für das SLM keine Formen oder geometriespezifischen 
Werkzeuge benötigt werden, besteht insbesondere bei der Fertigung von 
geringen Stückzahlen einer Geometrie oder Produkten mit kundenindividueller 
Geometrie erhebliches Potenzial für Kosteneinsparung gegenüber anderen 
Fertigungsverfahren. Die größere Geometriefreiheit ermöglicht darüber hinaus 
die Realisierung verbesserter technischer Lösungen. 
Die wichtigste Anwendung, auf die die Verfahrensentwicklung im Rahmen 
dieser Arbeit ausgerichtet ist, ist die Fertigung von individuellen vollkeramischen 
Dentalrestaurationen. Dabei dient das SLM der Herstellung von sogenannten 
Gerüsten für Kronen oder Brücken. Das Gerüst wird zur Verbesserung der 
Ästhetik noch mit einer Verblendkeramik beschichtet, was meist im Dentallabor 
geschieht. Das Gerüst ist somit die tragende Struktur der Dentalrestauration, 
die bereits die patientenindividuelle Passung aufweist und die sichtbare Form 
der Restauration maßgeblich mitbestimmt. Vollkeramische Dentalrestau-
rationen haben gegenüber solchen mit Metallgerüst den Vorteil einer besseren 
Ästhetik und Biokompatibilität. Daher steigt seit einigen Jahren der Anteil der 
verkauften vollkeramischen Restaurationen gegenüber den metallbasierten 
Restaurationen stetig an. Das gesamte Marktvolumen für Kronen und Brücken 
(metallbasiert und vollkeramisch) wurde von der Millennium Research Group 
für das Jahr 2007 sowohl für den europäischen Markt als auch für den US-
Markt auf jeweils etwa 2 Mrd. Dollar geschätzt [MILL07], [MILL07b]. Für 
vollkeramischen Zahnersatz wird auf dem US-Markt ein Wachstum von 
insgesamt mehr als 30% über die Jahre von 2008 bis 2012 sowie ein 
Marktvolumen von mehr als 1 Mrd. Dollar im Jahre 2012 prognostiziert 
[MILL07b]. Nachgefragt wird insbesondere Zahnersatz aus ZrO2-Keramik. 
Aufgrund der hohen Festigkeit ist dies die einzige Keramik, mit der 
mehrgliedrige Brücken im Seitenzahnbereich realisiert werden können. 
Für metallbasierten Zahnersatz ist das SLM bereits im industriellen Einsatz. Die 
im Jahre 2002 gegründete Fa. Bego Medical GmbH produziert mit mehreren 
SLM-Anlagen Gerüste für metallbasierten individuellen Zahnersatz und zeigt 
damit, dass diese mit dem SLM wirtschaftlich gefertigt werden können. Auch 
die Fa. Sirona Dental Systems GmbH produziert seit 2006 mit diesem Verfahren 
Gerüste für Zahnersatz aus einer CoCr-Legierung. Anlagen für diesen Zweck 
werden mittlerweile von den Firmen EOS GmbH, Phenix Systems, MTT 
Technologies Group sowie Concept Laser GmbH hergestellt und vertrieben. 
Für vollkeramischen Zahnersatz scheint es ebenfalls möglich, mit SLM 
kostengünstiger als mit alternativen Verfahren zu produzieren. Das z.Zt. am 
weitesten verbreitete konkurrierende Verfahren ist die in eine CAD/CAM-
Prozesskette integrierte Fräs- oder Schleifbearbeitung von vorgesinterten 
keramischen Rohlingen (vgl. Abschnitt 3.1). Die Fertigungskosten sind bei 
diesem Verfahren vergleichsweise hoch, was sich in einem Preis der Gerüste für 
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vollkeramische Dentalrestaurationen äußert, der bei einem Vielfachen des 
Preises für Metallgerüste liegt. Das SLM bietet Potenzial für eine 
kostengünstigere Fertigung, u.a. weil kein Werkzeugverschleiß auftritt und weil 
eine große Zahl an individuellen Restaurationen (z.B. 70 Stück) parallel in einer 
SLM-Anlage gefertigt werden kann. Wenn das SLM mit den keramischen 
Werkstoffen ZrO2 und Al2O3 zu vergleichbaren Kosten wie das SLM mit 
Metallwerkstoffen möglich ist, ist ein deutlicher Kostenvorteil gegenüber der 
Fräs- oder Schleifbearbeitung gegeben. 
Technische Anwendungsgebiete für ZrO2- oder Al2O3-Keramik sind 
beispielsweise (vgl. auch [VERB09]): 
 Korrosionsbeständige Bauteile in der chemischen Industrie, wie z.B. Rotoren 
und Gehäuse für Pumpen, Ventile, Katalysatorträger und Mikroreaktoren 
 Elektrisch isolierende Bauteile in der Elektrotechnik und Elektronik, wie z.B. 
Isolationskörper in Zündkerzen oder in Gasentladungslampen, Kühlkörper, 
Fassungen, Träger für mikroelektronische Schaltkreise und für Sensoren 
 Temperaturbeständige Bauteile, wie z.B. Brennerdüsen, Träger für Heizleiter, 
ZrO2 als Feststoff-Elektrolyt in Hochtemperaturbrennstoffzellen (SOFC) 
 Verschleißbeständige Bauteile, wie z.B. Gleitlager und Führungen, 
Schneidwerkzeuge, Fadenführer in der Textilindustrie, Düsen, 
Förderelemente von Schneckenextrudern 
Für viele dieser Anwendungsgebiete besteht ein Bedarf nach einem Rapid 
Prototyping oder Rapid Manufacturing Verfahren z.B. zur Herstellung von 
Funktionsprototypen im Rahmen der Produktentwicklung, zur Herstellung von 
Ersatzteilen oder für spezielle hochkomplexe Bauteilgeometrien, die sich mit 
anderen Verfahren nicht realisieren lassen. Ein solches Verfahren, das möglichst 
in einem einstufigen Prozess (ohne Nachverdichtung durch Sintern) dichte, 
hochfeste und formgenaue Keramikkörper insbesondere aus ZrO2 oder Al2O3 
herstellen kann, existiert bisher nicht. In der Literatur sind zahlreiche Ansätze 
beschrieben, die jedoch bisher alle noch Limitierungen aufweisen, wie z.B. 
Porosität, mangelnde Formgenauigkeit oder geringe Festigkeit des hergestellten 
Volumenkörpers (vgl. Abschnitte 3.2, 3.3 und 3.8), sowie eine Sinternach-
behandlung zur Verdichtung des Volumenkörpers erfordern. Eine Sinternach-
behandlung ist immer verbunden mit Schrumpfung und kann je nach Bauteil-
geometrie zu Verzug und Verlust an Maßgenauigkeit führen. 
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2.2 Zielsetzung 
Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Entwicklung eines laserbasierten generativen 
Fertigungsverfahrens mit dem direkt, d.h. ohne eine Sinternachbehandlung, 
Objekte aus hochfester Oxidkeramik mit annähernd 100% Dichte hergestellt 
werden können. Dabei soll eine Biegefestigkeit von mindestens 500 MPa erzielt 
werden. Diese Anforderung an die Festigkeit leitet sich aus den geforderten 
Festigkeitswerten für Dentalrestaurationen (mehrgliedrige Brücken im 
Seitenzahnbereich) ab. Das Verfahren soll potenziell kostengünstiger als die 
bereits am Markt etablierten Fräsverfahren sein. Daraus ergibt sich die 
Forderung nach einer Aufbaurate, die in der gleichen Größenordnung wie beim 
SLM mit Metallwerkstoffen liegt. 
 
2.3 Vorgehensweise 
Die Vorgehensweise zur Erreichung der Zielsetzung ist in Bild 1 schematisch 
dargestellt. Nach der Auswahl des direkten und vollständigen Schmelzens als 
Verfahrensansatz und der Identifikation der Rissbildung in der Keramik als 
wesentliche Problematik werden zwei verschiedene Verfahrensvarianten 
erarbeitet. Zunächst wird in Kapitel 5 und 6 die Verfahrensvariante ohne eine 
Vorwärmung vorgestellt (Bild 1 linker Teil). Bei dieser Verfahrensvariante wird 
die Bildung von Mikrorissen zunächst toleriert. Durch die Verwendung einer 
speziellen Werkstoffmischung aus ZrO2 und Al2O3 können dennoch komplex 
geformte Volumenkörper realisiert werden, welche aber eine geringe Festigkeit 
aufweisen. In Abschnitt 6.5 wird die Möglichkeit der nachträglichen 
Glasinfiltration solcher Volumenkörper zur Steigerung der Festigkeit aufgezeigt, 
wodurch jedoch noch nicht die geforderte Biegefestigkeit von 500 MPa erzielt 
werden kann. Der Verfahrensansatz ohne eine Vorwärmung kann für 
verschiedene technische Anwendungen, die nicht primär eine hohe 
Biegefestigkeit erfordern, interessant sein. Zur Erzielung höherer Festigkeiten 
wird eine zweite Verfahrensvariante mit einer Vorwärmung der Keramik auf 
Temperaturen um 1700°C mit dem Ziel der vollständigen Vermeidung der 
Rissbildung erarbeitet (Bild 1 rechter Teil). Dazu werden zunächst die Ursachen 
und Mechanismen der Rissbildung untersucht und Möglichkeiten zur 
Vermeidung der Rissbildung anhand von Umschmelzversuchen 
(Einzelschichtversuche) bei Vorwärmtemperaturen bis 1850°C nachgewiesen 
(Kapitel 7). Eine Versuchsanlage wird konzipiert und aufgebaut, die die 
Herstellung von Volumenkörpern mit SLM bei Vorwärmtemperaturen bis 
2000°C ermöglicht (Kapitel 8). Die Ergebnisse der Einzelschichtversuche werden 
auf den Aufbau von Volumenkörpern übertragen. Zur Unterstützung der 
experimentellen Untersuchungen wird eine numerische Simulation des 
Prozesses durchgeführt (Abschnitt 8.2). Versuchsreihen zur Verbesserung der 
Eigenschaften der Volumenkörper (z.B. in Bezug auf Dichte, Mikrostruktur und 
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Festigkeit) werden durchgeführt, die Eigenschaften werden charakterisiert und 
die Realisierbarkeit komplexer Geometrien wird anhand eines Demonstrators 
nachgewiesen (Kapitel 8). 
 
Bild 1 
Schematische 
Darstellung der 
Vorgehensweise im 
Rahmen der 
vorliegenden Arbeit 
 
 
Ziel: Generative Herstellung von Bauteilen aus Oxidkeramik 
Wahl des Verfahrensansatzes und der Verfahrensvarianten 
SLM ohne Vorwärmung 
(Bildung von Mikrorissen wird toleriert)
SLM mit Hochtemperaturvorwärmung 
Al2O3 / ZrO2 Keramik 
Ziel: Vermeidung der Rissbildung
Wahl und Entwicklung der Werkstoffe
Einkomponen-
tige Werkstoffe 
Werkstoffsystem 
Al2O3 / ZrO2 
Entwicklung und Aufbau einer 
Versuchsanlage zur Vorwärmung 
Umschmelzversuche zur Untersuchung der 
Rissbildungsmechanismen 
Versuchsdurchführung zum SLM unter 
Variation der Materialzusammensetzung 
sowie verschiedener Verfahrensparameter
Versuche zum SLM bei 
bis zu 1850°C 
Vorwärmtemperatur 
unter Variation der 
Materialzusammen-
setzung sowie 
verschiedener 
Verfahrensparameter 
und Randbedingungen 
FEM-
Simulation 
zur Unter-
stützung der 
experimen-
tellen Unter-
suchungen 
Untersuchung Mikrostruktur, kristalline 
Phasen, mechanische Festigkeit 
Glasinfiltration 
rissbehafteter 
Körper
Untersuchung Mikrostruktur, kristalline 
Phasen, mechanische Festigkeit 
Herstellung von Demonstrationsobjekten 
(geringe Festigkeit) 
Herstellung von Demonstrationsobjekten 
(hohe Festigkeit)
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3 Stand der Technik 
3.1 Konventionelle Fertigungsverfahren für komplexe keramische Bauteile 
Ausgangspunkt für die Fertigung von Objekten aus Keramikmaterialien ist 
immer ein Pulver. Die konventionellen Verfahren sind durch die Schritte – 
Pulverherstellung, Formgebung, Sinterbrand – gekennzeichnet [KRIE04]. 
Gegebenenfalls kann sich noch eine formgebende Bearbeitung nach dem 
Sinterbrand anschließen. 
Zu den Formgebungsverfahren, die sich für komplexe Geometrien eignen, 
zählen: 
1) Schlickerguss 
Für den Schlickerguss wird Pulver in einer Flüssigkeit (meistens wird Wasser 
verwendet) zu einem sogenannten Schlicker aufgeschlämmt. Der Schlicker wird 
in eine poröse Form gegossen (meist aus Gips) welche die Flüssigkeit entzieht. 
Dabei verdichten sich die keramischen Pulverpartikel an der Formwand. Das 
Verfahren wird sehr häufig zur Herstellung von Hohlkörpern eingesetzt, jedoch 
ist auch Vollguss möglich [WILL88], [FRIE05]. 
Ein Vorteil des Verfahrens ist die Möglichkeit, großvolumige und gleichzeitig 
kompliziert geformte Bauteile herzustellen. Für die Fertigung von Einzelstücken 
oder kleinen Stückzahlen ist das Erfordernis einer Form ein Nachteil. 
2) Spritzguss 
Durch Zusatz eines thermoplastischen Materials zum keramischen Pulver wird 
eine warmplastische Masse erzeugt, die in eine Metallform eingespritzt wird. 
Der erkaltete Formkörper wird ausgestoßen. Das thermoplastische 
Bindermaterial muss vor dem Sinterbrand durch eine Ofenbehandlung entfernt 
werden [WILL88], [EVAN05]. 
Ähnlich wie beim Kunststoffspritzguss können mit diesem Verfahren 
komplizierte Kleinteile in großen Stückzahlen automatisiert hergestellt werden. 
Auch beim Spritzguss ist eine Form erforderlich, die für jede gewünschte 
Geometrie gefertigt werden muss. Für die Herstellung von Einzelstücken oder 
geringen Stückzahlen ist das Verfahren daher nicht wirtschaftlich einsetzbar. 
3) Grünbearbeitung und Weißbearbeitung 
Ein geformter Volumenkörper, der noch nicht gebrannt worden ist, wird als 
Grünkörper bezeichnet. Er enthält oft noch organische Hilfsstoffe, die den 
Zusammenhalt verbessern. Aufgrund der geringen Festigkeit des Körpers ist 
eine spanende Bearbeitung problemlos möglich. 
Als Weißbearbeitung wird die Bearbeitung nach einem Vorbrand bezeichnet 
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[WILL88]. Die Festigkeit des Körpers ist durch den Vorbrand höher als die des 
Grünkörpers. Gleichzeitig ist aber eine spanende Bearbeitung noch möglich 
[VERB08]. 
Dieses Verfahren wird bereits für die Herstellung von individuellem 
vollkeramischem Zahnersatz eingesetzt. Zur Herstellung von Gerüsten für 
Zahnersatz aus Zirkonoxid werden Rohlinge hergestellt, die bereits leicht 
gesintert sind und deren Schrumpfung bis zum Erreichen von 100% Dichte für 
jede Charge genau ermittelt wird und damit bekannt ist. Dadurch kann der 
Geometriedatensatz für die Bearbeitung um diesen Betrag hochskaliert werden, 
damit nach dem abschließenden Sinterbrand genau die gewünschten 
Dimensionen erreicht werden [FILS03]. Für die Bearbeitung werden 5-Achs Fräs- 
oder Schleifmaschinen verwendet. Beispiele für solche Systeme sind das LAVA 
System der Firma 3M Espe [3MES08], sowie das inLab System der Firma Sirona 
[SIRO08]. Nachteile des Verfahrens sind der Verschleiß der Fräs- oder 
Schleifwerkzeuge und die damit verbundenen Kosten, die vergleichsweise 
hohen Kosten für die speziellen vorgesinterten Rohlinge (z.B. bis zu 
149,25 Euro für einen Rohling für eine mehrgliedrige Brücke [VITA09]), sowie 
die Problematik der Schrumpfung bei der abschließenden Sinterung. Hierbei 
müssen Vorkehrungen getroffen werden, wie z.B. eine geeignete Lagerung der 
Gerüste während des Sinterbrandes, um Verzug zu vermeiden. 
4) Bearbeitung im gesinterten Zustand 
Auch nach dem Sinterbrand zu einem dichten keramischen Körper kann noch 
eine formgebende Bearbeitung erfolgen. Diese beschränkt sich allerdings meist 
auf eine Schleifbearbeitung mit Werkzeugen auf Basis von Diamant, Bor- und 
Siliziumcarbid [WILL88]. 
 
3.2 Additive Fertigungsverfahren für keramische Werkstoffe 
Als additive oder generative Fertigungsverfahren werden solche Verfahren 
bezeichnet, bei denen die Bauteilgeometrie durch Zufügen von Material 
entsteht, ohne die Verwendung einer Urform. In den meisten Fällen wird 
Material Schicht für Schicht hinzugefügt. Folgende additive Fertigungsverfahren 
sind bereits für keramische Werkstoffe erprobt worden: 
 Three-Dimensional Printing (3DP) 
 Ink-Jet Printing 
 Fused Deposition Modeling (FDM) 
 Laminated Object Manufacturing (LOM) 
 Laserbasierte Verfahren (Stereolithographie, Selective Laser Sintering usw., 
siehe Abschnitt 3.3) 
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In den folgenden Abschnitten werden diese Verfahren kurz vorgestellt und der 
aktuelle Stand der Technik beschrieben. Dabei wird insbesondere auf solche 
Arbeiten eingegangen, die sich mit der Verarbeitung von oxidkeramischen 
Werkstoffen beschäftigen. Verfahren für andere Keramiken, wie z.B. SiC und 
Si3N4 oder glasartige Werkstoffe wie z.B. SiO2 werden nicht ausführlich 
behandelt. 
Sofern aus der Literatur zu entnehmen, werden Angaben zu erreichter Dichte, 
Biegefestigkeit und ggf. Schrumpfung bei der Sinterung gemacht. Fehlen diese 
Angaben in den folgenden Abschnitten, so sind auch in der Literatur keine 
entsprechenden Angaben zu finden. Zur Bewertung der mechanischen 
Festigkeit ist bei keramischen Werkstoffen die sogenannte Biegefestigkeit das 
geeignetste Kriterium (vgl. hierzu auch die Erläuterungen in Abschnitt 4.2). Die 
bei konventioneller Verarbeitung mit den relevanten Werkstoffen 
typischerweise erreichten Biegefestigkeiten sind zum Vergleich in Abschnitt 4 
zu finden. 
Three-Dimensional Printing (3DP): Das klassische 3DP ist ein 
pulverbettbasiertes Verfahren. Für jede zu erzeugende Schicht des Bauteils wird 
zunächst eine dünne Pulverschicht aufgebracht. Mittels eines Druckkopfes wird 
selektiv ein Binder in die gewünschten Bereiche der Pulverschicht eingebracht, 
wodurch das Pulver verfestigt wird. Sachs et. al. haben dieses Verfahren für 
Aluminiumoxid als Pulverwerkstoff in Kombination mit einem Binder aus in 
Flüssigkeit dispergiertem nanoskaligem Siliziumdioxid entwickelt [SACH91], 
[SACH93]. Nach dem Aufbau sämtlicher Schichten wird das gesamte Pulverbett 
in einem Ofen erhitzt. Das Siliziumdioxid wird dabei versintert, während das 
nicht mit Binder versetzte Aluminiumoxidpulver nach dem Ofenprozess entfernt 
werden kann. Nachteile des Verfahrens sind eine im Bauteil verbleibende 
Porosität sowie die Beschränkung auf die Werkstoffkombination 
Aluminiumoxid/Siliziumdioxid. Diese Werkstoffkombination erreicht nicht die 
für Dentalrestaurationen geforderte Festigkeit von 500 MPa. 
Slurry-based Three-Dimensional Printing (S-3DP): Eine Weiterentwicklung 
des oben beschriebenen 3DP ist das S-3DP. Bei diesem Verfahren wird anstelle 
des keramischen Pulvers ein Schlicker verwendet. Über eine Düse wird eine 
Schlickerschicht flächig aufgetragen, die Schicht wird getrocknet und daraufhin 
wird wie beim klassischen 3DP ein Binder selektiv über einen Druckkopf 
eingebracht. Als Binder wird hier Polyacrylsäure verwendet. Nach Entfernen des 
ungebundenen Materials wird das Bauteil in einem Ofenprozess gesintert. 
Dabei kann eine Dichte von über 99.9 % erreicht werden. Als Materialien 
wurden bisher u.a. Siliziumnitrid und Aluminiumoxid [CIMA01] sowie 
aluminiumoxidhaltiges Siliziumdioxid [WANG05] verwendet. Ein 
prinzipbedingter Nachteil des Verfahrens ist die Schrumpfung des Bauteils 
während der Verdichtung durch das Sintern. Da der Betrag der Schrumpfung 
von Bauprozess zu Bauprozess leicht variieren kann und in den verschiedenen 
Raumrichtungen unterschiedlich stark ausfallen kann, bedeutet dies eine 
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Limitierung der Genauigkeit hergestellter Bauteile. Wegen der erforderlichen 
Trocknungszeit nach jedem Schichtauftrag ist das Verfahren vergleichsweise 
langsam. 
Ink-Jet Printing: Eine andere Art von Druckverfahren, oft als Ink-Jet Printing 
bezeichnet, arbeitet ohne Pulverbett. Die Materialzufuhr geschieht hierbei 
ausschließlich über den Druckkopf. Zur Herstellung keramischer Volumenkörper 
wird eine mit keramischen Partikeln gefüllte Flüssigkeit durch die Düsen des 
Druckkopfes gefördert und selektiv in Form von einzelnen Tröpfchen abgelegt 
[EDIR98]. An der Brunel University, Uxbridge, UK und der University of London, 
London, UK sind Versuche zum Ink-Jet Printing von ZrO2 durchgeführt worden 
[MOTT99], [ZHAO02], [ZHAO02b], [ZHAO03]. Hiermit konnten flache Körper 
bis zu einer Dicke von 2 mm aufgebaut werden. Da bei dem Verfahren kein 
unterstützendes Pulverbett vorhanden ist, eignet es sich lediglich für das 
Aufbringen einzelner Schichten oder reliefartiger Strukturen ohne Überhänge. 
Die Aufbaurate ist mit 20,16 mm³/h [ZHAO02b] sehr gering, verglichen mit z.B. 
dem SLM Verfahren für metallische Werkstoffe (Aufbaurate bis zu 
18 000 mm³/h [UCKE07]). 
Fused Deposition Modeling (FDM): Beim Fused Deposition Modeling (FDM) 
wird ein Kunststoff-Faden durch eine beheizte Extrusionsdüse gefördert. 
Volumenkörper werden aufgebaut, indem die Kunststoff-Schmelzespur Linie 
für Linie und Schicht für Schicht abgelegt wird. Zur Herstellung keramischer 
Objekte werden keramikgefüllte thermoplastische Fäden verwendet [ONAG01]. 
Das Resultat des Aufbauprozesses ist ein Grünkörper, der einen Kunststoffanteil 
von 40 – 45% aufweist. In einem nachfolgenden Ofenprozess wird der Binder 
ausgebrannt und der Keramikkörper versintert. So wurden beispielsweise Mullit 
sowie Siliziumdioxid verarbeitet. Die Bauteile zeigen beim Sinterbrand eine 
Schrumpfung von 8 – 12%. Die geometrische Auflösung ist bei diesem 
Verfahren durch den Durchmesser des extrudierten Schmelzefadens begrenzt, 
der im Beispiel 1,78 mm beträgt [ONAG01]. Eine Verringerung des 
Durchmessers führt zu einer geringeren Aufbaurate und damit zu einer 
längeren Herstellungszeit. 
Laminated Object Manufacturing (LOM): Beim Laminated Object 
Manufacturing (LOM) entsteht der herzustellende Volumenkörper durch das 
Aufeinanderbringen von Folien. Jede einzelne Folie wird entsprechend der 
benötigten Geometrie ausgeschnitten und mit der darunterliegenden Schicht 
verklebt. Für keramische Werkstoffe wird die Folie z.B. über einen Walzprozess 
hergestellt. Die keramische Folie enthält dann neben den Keramikpartikeln 
auch einen deutlichen Binderanteil (z.B. 7 Gew.-%, vgl. [ZHAN01]). Nach dem 
Aufbau sämtlicher Schichten wird der Volumenkörper in einer 
Ofennachbehandlung vom Binder befreit sowie gesintert. Erprobt wurde das 
Verfahren bisher u.a. für die Werkstoffe Siliziumcarbid [WEIS04] sowie 
Aluminiumoxid [ZHAN01]. Mit Aluminiumoxid wurden nach einer 
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Sinternachbehandlung Biegefestigkeiten zwischen 145 MPa und 228 MPa 
erreicht. Nachteile des Verfahrens sind die vergleichsweise geringe 
geometrische Auflösung aufgrund einer mindestens einzuhaltenden Foliendicke 
(z.B. 0,7 mm in [ZHAN01]), anisotrope Schrumpfung bei der Sinterung sowie 
Probleme mit Delamination von Schichten. Die Anisotropie der Schrumpfung ist 
mit einer linearen Schrumpfung von 34% in X- und Y-Richtung sowie von 8% 
in Z-Richtung bei dem in [ZHAN01] beschriebenen Verfahren besonders stark 
ausgeprägt. 
 
3.3 Additive laserbasierte Verfahren für keramische Werkstoffe 
Bild 2 gibt einen Überblick über verschiedene mögliche Verfahrensansätze zur 
Herstellung von keramischen Bauteilen über ein laserbasiertes additives 
Fertigungsverfahren. Die einzelnen Ansätze werden in den folgenden 
Abschnitten kurz erläutert. 
Bild 2 
Verfahrensansätze 
für die Herstellung 
von keramischen 
Bauteilen über ein 
laserbasiertes 
additives 
Fertigungsverfahren 
 
 
Stereolithographie: Stereolithographieverfahren basieren auf der selektiven 
Aushärtung eines speziellen lichtempfindlichen Kunstharzes mit Hilfe von 
Laserstrahlung. Volumenkörper werden schichtweise aufgebaut, wobei das 
Harz in flüssiger Form als Schicht aufgetragen wird. Durch Beimischung von 
Keramikpartikeln zu dem aushärtbaren Kunstharz können mit dem Verfahren 
Grünkörper hergestellt werden, die zunächst aus Keramikpartikeln, eingebettet 
in eine Kunstharzmatrix bestehen. In einem nachfolgenden Ofenprozess wird 
das Kunstharz zunächst ausgebrannt und dann die Keramikpartikel versintert, 
um eine Verdichtung der Keramik zu erreichen. Der Anteil an Keramik im 
Ausgangsmaterial muss möglichst hoch gewählt werden (z.B. 75 Gew.-%), um 
nach dem Sintervorgang eine möglichst hohe Dichte der Keramik zu erzielen 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Stand der Technik 
 
 
 
 
 
 
 
Neuer 
Verfahrens-
ansatz – 
Thema dieser 
Arbeit 
Stereolithographie Selective Laser 
Sintering (SLS) 
Reaktionslaser-
sintern 
SLS mit 
Binderphase 
(Kunststoff, 
Glas) 
SLS – Fest-
phasen-
sintern 
(Pulver, 
Suspension) 
SLS - 
Teilweises 
Schmelzen  
Vollständiges 
Schmelzen von rein 
keramischem Pulver
SLS – 
Schmelzen 
von Keramik 
mit 
Glasanteil 
 
 
 
Stand der Technik 
 
 
12
[BERT03]. In [CHAR02], [ESPO02] und [BERT03] werden Ergebnisse zur 
Herstellung von Bauteilen aus Aluminiumoxid (Al2O3) mit diesem Verfahren 
beschrieben. Dabei werden teilweise eine fast vollständige Dichte (97%) und 
Festigkeiten bis 275 MPa erreicht [CHAR02]. Bei dem in [BERT03] 
beschriebenen Mikrostereolithographieverfahren wird eine Schichtdicke von 
10 μm verwendet und eine dementsprechende Geometrieauflösung erreicht. 
Für ein Bauteil mit einem maximalen Durchmesser von 3,6 mm und einer Höhe 
von 2,95 mm wird eine Herstellzeit von 90 min angegeben. Die Aufbaurate 
liegt damit bei weniger als 20 mm³/h. Ein prinzipbedingter Nachteil des 
Verfahrens ist die Schrumpfung des Materials bei der Sinternachbehandlung. 
Dies kann die Maßgenauigkeit hergestellter Bauteile einschränken. In [BERT03] 
wird die lineare Schrumpfung mit ca. 20% angegeben. Über eine Anwendung 
des Verfahrens zur Verarbeitung von ZrO2-Keramik wird in der Literatur nicht 
berichtet. 
Selective Laser Sintering: Unter dem Namen "Selective Laser Sintering (SLS)" 
werden verschiedene Verfahrensvarianten zusammengefasst, denen 
gemeinsam ist, dass durch Fest- oder Flüssigphasensintern mit Hilfe von 
Laserstrahlung eine keramische Pulverschicht selektiv verfestigt wird. Die 
Pulverschicht kann dabei rein keramisch sein (Festphasensintern) oder 
organische oder anorganische Binder enthalten, die von der Laserstrahlung 
geschmolzen werden. Eine Übersicht über verschiedene Bindemechanismen 
beim SLS ist in [KRUT04] zu finden. Einige ausgewählte Verfahrensvarianten 
werden im Folgenden beschrieben. 
Selective Laser Sintering mit Binderphase: Um die Keramikpulverschichten 
selektiv zu verfestigen wird häufig mit einer Binderphase gearbeitet. Nur der 
Binder wird von der Laserstrahlung geschmolzen, die Keramikpartikel nicht. Je 
nach Verfahrensvariante verbleibt der Binder im Bauteil oder wird ausgebrannt. 
Eine der Verfahrensvarianten verwendet Kunststoff als Binder. Die 
Keramikpulverpartikel sind entweder mit einem Kunststoff beschichtet, oder ein 
Kunststoffpulver wird zum Keramikpulver hinzugemischt. Nach Aufbau des 
Volumenkörpers durch SLS wird der Binder in einem Ofenprozess ausgebrannt. 
Darauf folgt ein Sintern im Ofen, um einen Zusammenhalt der Keramikpartikel 
und eine Erhöhung der Dichte des Volumenkörpers zu erreichen [HALL99]. Der 
Kunststoffbinder kann auch im Bauteil verbleiben, z.B. für die Herstellung von 
Knochenersatzimplantaten aus Hydroxylapatitkeramik mit Polylactid als Binder 
[CRUZ02]. Lee et. al. von der University of Texas, Austin, USA, haben die 
Verwendung von HBO2 als anorganischen Binder beim SLS eines Gemisches aus 
Aluminiumoxid und einem Zink-Borosilikatglas erprobt. Nach einer 
Ofennachbehandlung konnte eine Biegefestigkeit des Keramik-Glas-
Verbundwerkstoffs von bis zu 19 MPa erreicht werden [LEE95], [LEE98]. Ein 
Ansatz zur Verarbeitung von -Tricalciumphosphat (TCP) Keramik mit einem 
Glas als Binder wird am Fraunhofer ILT in Zusammenarbeit mit dem Institut für 
Gesteinshüttenkunde der RWTH Aachen erarbeitet. Dabei wird die Temperatur 
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im Bereich der Prozesszone so eingestellt, dass das TCP nicht schmilzt und sich 
nicht zersetzt, das Glas jedoch schmilzt und die TCP Pulverpartikel verbindet. 
Erste Volumenkörper zur Demonstration konnten aufgebaut werden, die 
mechanische Festigkeit ist mit einer Druckfestigkeit von 0,8 MPa bislang jedoch 
gering [FISC06]. 
Selective Laser Sintering – Festphasensintern, pulverbasiert: Die Firma 
Phenix Systems bietet eine SLS Anlage an, mit der Bauteile aus Al2O3-Keramik 
über selektives Festphasensintern hergestellt werden können [PHEN08]. 
Ausgangswerkstoff für das Verfahren ist reines Al2O3 Pulver. Das Pulver wird 
mit einer Rolle als dünne Schicht auf eine Bauplattform aufgetragen. Bei der 
Verarbeitung in der Anlage wird das Pulver nicht geschmolzen, sondern 
lediglich versintert. Dabei wird eine Dichte von etwa 60% bis 65% erreicht. Die 
Dichte kann durch eine Sinternachbehandlung in einem Ofen noch etwas 
gesteigert werden. Die Biegefestigkeit der hergestellten Bauteile liegt bei 
15 MPa [COUL04]. Ergebnisse von Experimenten zur Herstellung von Objekten 
aus ZrO2-Keramik mit einer Phenix Systems SLS Anlage werden in [BERT07] 
beschrieben. Demonstrationsobjekte konnten hergestellt werden, die maximal 
erreichte Dichte lag bei 56%. Das SLS über Festphasensintern als 
Bindemechanismus ist auch im Patent Nr. US 6767499 beschrieben [HORY04]. 
Selective Laser Sintering – Festphasensintern, suspensionsbasiert: Mit 
dem im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen selektiven 
Festphasensintern einer trocken aufgetragenen Pulverschicht lässt sich bisher 
keine vollständige Bauteildichte erzielen. Mit dem Ziel die Bauteildichte zu 
steigern und dadurch verbesserte mechanische Eigenschaften zu erzielen, 
wurde von Ader et. al. am Fraunhofer-Institut für Produktionstechnologie ein 
Lasersinterverfahren basierend auf keramischen Suspensionen erarbeitet 
[ADER06], [KLOC07]. Hierbei wird anstatt eines Pulvers ein keramischer 
Schlicker in dünner Schicht aufgetragen und getrocknet. Wegen der gegenüber 
einer lockeren Pulverschüttung deutlich höheren Ausgangsdichte der 
resultierenden Schicht konnte mit dem Lasersintern keramischer Suspensionen 
eine höhere Dichte der aufgebauten Volumenkörper erreicht werden. Mit ZrO2-
Keramik wurde eine Dichte von 78% erreicht. 
Selective Laser Sintering – Teilweises Schmelzen: Am Fraunhofer-Institut 
für Produktionstechnologie ist ein SLS Verfahren zur Herstellung von Objekten 
aus Zirkoniumsilikat (ZrSiO4) entwickelt worden [WIRT00], [KLOC03], [KLOC05]. 
Das Verfahren basiert auf dem teilweisen Schmelzen bzw. Flüssigphasensintern 
von ZrSiO4 Pulver mit Laserstrahlung. Hierdurch konnten Bauteildichten von bis 
zu 50% erreicht werden. Das Verfahren ist erfolgreich für die Herstellung von 
Feinguss-Formschalen und Feingusskernen für den Metallguss sowie für die 
Herstellung von Formen für das Metallspritzen eingesetzt worden. 
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Selective Laser Sintering – Schmelzen von Keramik mit Glasanteil: Am 
Laserinstitut Mittelsachsen, Mittweida, ist ein Verfahren zur Herstellung von 
Bauteilen aus einem Al2O3 - SiO2 Gemisch entwickelt worden [EXNE06], 
[REGE07], [REGE08], [EXNE08]. Bei diesem als „Lasermikrosintern“ 
bezeichneten Verfahren wird ein vergleichsweise feines Pulver mit einem 
Pulverpartikeldurchmesser < 1 μm verwendet, welches mittels einer gepulst 
betriebenen (gütegeschalteten) Laserstrahlquelle der Wellenlänge 532 nm 
teilweise oder sogar vollständig geschmolzen wird. Hergestellte Bauteile weisen 
eine hohe Geometrieauflösung und gute Oberflächenqualität auf. Die Dichte 
liegt bei über 95%. Im Material sind aber noch zahlreiche Poren und Mikrorisse 
vorhanden. Durch eine Wärmenachbehandlung können die Mikrorisse 
ausgeheilt werden, so dass eine Biegefestigkeit von bis zu 120 MPa erreicht 
wird [EXNE08]. Die Aufbaurate ist mit maximal 102 mm³/h gering, verglichen 
mit z.B. dem SLM Verfahren für metallische Werkstoffe (Aufbaurate bis zu 
18 000 mm³/h [UCKE07]). Aufgrund des hohen Anteils an 
glasphasenbildendem SiO2 (ca. 20 Mol-%) kann der Werkstoff nicht als rein 
keramischer Werkstoff bezeichnet werden. Bei entsprechender 
stöchiometrischer Zusammensetzung können Al2O3 und SiO2 zu Mullit 
reagieren. In jedem Fall bietet der Werkstoff aber wenig Potenzial eine noch 
höhere Festigkeit zu erreichen und ist damit für die Herstellung von 
hochbelasteten Bauteilen oder keramischem Zahnersatz wie z.B. Kronen und 
Brücken nicht geeignet. 
Ansätze und Verfahrensentwicklungen zum SLS von reinem SiO2 [TANG04], 
[STRE08], [WIRT00] werden hier nicht beschrieben, weil SiO2 nicht zu den 
oxidkeramischen Werkstoffen gezählt wird und sich beim SLS wie ein Glas 
verhält. Ebenso werden Ansätze und Verfahrensentwicklungen für SiC 
[LENK07], [REGE08] hier nicht weiter vertieft, u.a. weil sich SiC wegen 
Zersetzungsvorgängen bei hoher Temperatur anders als die Oxidkeramiken 
nicht über die Schmelzephase verarbeiten lässt. 
Reaktionslasersintern: Verbreitete Keramikwerkstoffe wie z.B. Al2O3, ZrO2 
oder Si3N4 sind Verbindungen aus einem Metall oder Halbmetall und Sauerstoff 
oder Stickstoff. Solche Keramiken können durch eine chemische Reaktion des 
Metalls mit der gasförmigen zweiten Komponente erzeugt werden. Beim 
Reaktionslasersintern zur Herstellung von Volumenkörpern aus Oxidkeramik 
besteht der Ausgangspulverwerkstoff aus einem Metall oder besitzt zumindest 
einen Metallanteil und der Prozess wird an oxidierender Atmosphäre 
durchgeführt. In der Prozesszone reagiert das Metall mit dem Sauerstoff aus 
der Prozessatmosphäre zu dem gewünschten keramischen Werkstoff. An der 
University of Texas in Austin, USA, ist ein solches Verfahren zur Herstellung von 
Objekten aus Al2O3 erprobt worden [SUBR95]. Ausgangswerkstoff war in 
diesem Fall ein Gemisch aus Al2O3 und Aluminium. Auch nach einer 
Ofennachbehandlung unter oxidierender Atmosphäre zur Umwandlung von 
Restaluminium konnte nur eine Biegefestigkeit von weniger als 5 MPa erreicht 
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werden. Diese geringe Biegefestigkeit resultiert vermutlich aus der sehr hohen 
Porosität (Dichte ca. 40% bis 47%) und der inhomogenen Mikrostruktur der 
Proben. Weitere Arbeiten an der University of Texas hatten die Herstellung von 
Si3N4-Keramik zum Ziel [BIRM95]. Ausgangswerkstoff ist Siliziumpulver, welches 
unter Ammoniak (NH3)-Atmosphäre durch SLS verarbeitet wird. Ein maximaler 
Anteil von 85% Si3N4 im hergestellten Volumenkörper konnte erreicht werden. 
In [SHIS07] ist ein Verfahrensansatz beschrieben, bei dem als 
Ausgangswerkstoff ein Pulvergemisch aus ZrO2-Pulver und Aluminiumpulver 
verwendet wird. Das Lasersintern wird an Umgebungsatmosphäre 
durchgeführt. Bei entsprechender Prozessführung entsteht in der Prozesszone 
durch Oxidation des Aluminiums Al2O3, so dass ein Volumenkörper aus ZrO2 
mit Mikroeinschlüssen aus Al2O3 entsteht. Die erreichte Dichte ist 
vergleichsweise hoch, jedoch werden Poren und Risse beobachtet. 
Am Lehrstuhl für Lasertechnik der RWTH Aachen werden im Rahmen des von 
der DFG geförderten Projektes "Reaktionslasersintern von Spinellbauteilen" in 
Zusammenarbeit mit dem Institut für Keramische Werkstoffe und Bauteile der 
Universität Bremen experimentelle Untersuchungen zum Reaktionslasersintern 
durchgeführt [VEDD06], [WILK07], [HENK07], [HENK07b]. Bei den Arbeiten 
wird als Ausgangswerkstoff ein Pulvergemisch aus Magnesiumoxid und 
Aluminium verwendet, welches mit SLS an Umgebungsatmosphäre verarbeitet 
wird. In der Prozesszone reagieren die Ausgangskomponenten mit dem 
Luftsauerstoff zu MgAl2O4 (Magnesium-Aluminium-Spinell). Bei den Versuchen 
konnte eine vollständige Umwandlung der Ausgangsstoffe in Spinellkeramik 
erzielt werden. Darüber hinaus wurde eine hohe Dichte (nahe 100%) erreicht. 
Die Bildung von Mikrorissen in der Keramik konnte bisher nicht vermieden 
werden. Die vollständige Reaktion zu Spinellkeramik konnte nur dann erreicht 
werden, wenn beide Ausgangskomponenten vollständig geschmolzen wurden, 
so dass eine Mischung und Reaktion mit dem Luftsauerstoff in der flüssigen 
Phase erfolgte und die Spinellkeramik aus der Schmelze erstarrte. Bei dieser 
Prozessführung ist kein Vorteil gegenüber dem in Abschnitt 5.5 beschriebenen 
direkten Schmelzen von Spinellkeramikpulver gegeben. Das Reaktionslaser-
sintern weist gegenüber dem direkten Schmelzen einige Nachteile auf, wie z.B. 
eine bisher um den Faktor 30 geringere Aufbaurate sowie eine größere 
Oberflächenrauhigkeit aufgrund unkontrollierter Reaktion im Randbereich des 
entstehenden Bauteils. 
 
3.4 Selective Laser Melting für metallische Werkstoffe 
Das Selective Laser Melting (SLM) für metallische Werkstoffe wird seit etwa 15 
Jahren am Fraunhofer ILT entwickelt und weiterentwickelt [MEIN99], 
[MEIN99b], [OVER99], [OVER03], [OVER03b], [JANS05], [WIRT05], [UCKE07], 
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[PAWL05], [BECK07], [BUCH07]. Wichtige Charakteristika dieses Verfahrens 
sind das vollständige Schmelzen von einkomponentigen Pulverwerkstoffen und 
die Verwendung von Serienwerkstoffen, d.h. Standardlegierungen, die in der 
industriellen Praxis von Bedeutung sind. Mit dem Verfahren können Bauteile 
mit 100% Dichte hergestellt werden und Festigkeitskennwerte erreicht werden, 
die den Werten konventionell verarbeiteten Materials entsprechen oder diese 
sogar übertreffen. Eine der ersten industriellen Anwendungen ist die 
Herstellung von individuellen Dentalgerüsten aus CoCr-Legierungen und Gold 
für Zahnersatz durch die Firma Bego Medical GmbH in Bremen. In Bild 3 (links) 
ist ein solches Gerüst für eine Dentalrestauration gezeigt. Eine weitere typische 
Anwendung ist die Herstellung von Bauteilen sehr komplexer Geometrie (Bild 3 
rechts), die mit anderen Fertigungsverfahren nicht oder nur mit sehr hohen 
Kosten und hohem Zeitaufwand herstellbar wären. Zu den metallischen 
Werkstoffen, die bereits mit dem SLM verarbeitet werden können, zählen u.a. 
Werkzeugstähle, Edelstahl, Titan, Ti6Al4V, CoCr, Nickelbasislegierungen und 
Aluminiumlegierungen. 
Bild 3 
Beispiele für mit SLM 
hergestellte Objekte 
Links: 
Dentalrestauration 
aus CoCr-Legierung 
Rechts: 
Strukturbauteil aus 
Titanlegierung 
(Quelle: Fa. Inno-
Shape) 
 
 
 
 
Anlagen für das selektive Laserschmelzen, d.h. das vollständige Schmelzen von 
einkomponentigem Metallpulver, werden von den Firmen EOS GmbH, MTT 
Technologies Group, Phenix Systems und Concept Laser GmbH entwickelt, 
hergestellt und vertrieben. 
 
3.5 Laserstrahlschweißen von Keramik 
Die Vorgänge beim Schmelzen und bei der Erstarrung einzelner Spuren beim 
Selective Laser Melting haben Ähnlichkeit mit den Vorgängen beim 
Laserstrahlschweißen. Erkenntnisse bezüglich Rissbildung, Porenbildung und 
Gefügeausbildung beim Schweißen können daher für die SLM-
Verfahrensentwicklung nutzbringend sein. In der Literatur werden mehrere 
Untersuchungen zum Laserstrahlschweißen von Keramik beschrieben. Am 
Laserinstitut Mittelsachsen e.V., Hochschule Mittweida, wird seit vielen Jahren 
5 mm 15 mm 
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an einem Verfahren zum Schweißen von Aluminiumoxid gearbeitet [EXNE93], 
[NAGE97], [EXNE98], [EXNE99], [NAGE99], [NAGE00], [EXNE02]. An einem 
Material welches 96% Al2O3 enthält (Dickschicht-Substratmaterial C795) 
konnten rissfreie Schweißnähte erzeugt werden. Um Rissbildung zu vermeiden, 
werden die beiden zu fügenden Keramikplättchen mit Hilfe von CO2-
Laserstrahlung (cw) auf eine Temperatur von mindestens 1500°C vorgewärmt. 
Der Laserstrahl wird mit Hilfe eines Scanners über das vorzuwärmende Material 
bewegt. Die Aufheizung der Plättchen der Abmessungen 
20 mm x 5mm x 0,7mm auf 1500°C erfolgt innerhalb von etwa 100 s. Das 
Schmelzen der Keramik zum Verschweißen der beiden Teile erfolgt mit 
Nd:YAG-Laserstrahlung. Auf diese Weise konnte eine mittlere 4-Punkt-
Biegefestigkeit der Schweißnaht von 183 MPa erreicht werden. In der erstarrten 
Keramik in der Fügezone konnten je nach gewählten Verfahrensparametern 
Korngrößen bis 100 μm beobachtet werden. Im Randbereich der Schweißnaht 
wurden Poren beobachtet [EXNE02]. Im Vergleich zwischen der cw-Betriebsart 
und der gepulsten Betriebsart der zum Schweißen verwendeten Nd:YAG 
Laserstrahlquelle wurden die besseren Ergebnisse, d.h. ein homogeneres 
Gefüge und eine höhere Festigkeit, in der cw-Betriebsart erzielt [NAGE00]. Bei 
Verwendung reiner Al2O3-Keramik (99,9% im Gegensatz zur 96% Al2O3 
Substratkeramik) konnten trotz hoher Vorwärmtemperatur keine rissfreien 
Schweißnähte erzeugt werden [NAGE99]. Auch das Schweißen von ZrO2-
Keramik gelang bisher nicht [EXNE98]. 
Weitere Arbeiten zum Laserstrahlschweißen von Keramik wurden am Laser 
Zentrum Hannover e.V. durchgeführt [TÖNS90], [BYUN93], [TÖNS97]. In 
[TÖNS90] und [BYUN93] werden experimentelle Arbeiten beschrieben, in 
denen oxidkeramische Proben in einem Ofen bei Vorwärmtemperaturen bis 
1500°C mit CO2- oder Nd:YAG-Laserstrahlung verschweißt werden. 
Aluminiumoxid einer Reinheit von 99,1% (Restanteil vorwiegend SiO2) konnte 
bei einer Vorwärmtemperatur von 1500°C rissfrei verschweißt werden. Beim 
Schweißen von ZrO2 (CaO, MgO stabilisiert) traten trotz 1500°C 
Vorwärmtemperatur Risse auf. Auch ein Werkstoff aus einem Gemisch aus 
Al2O3 / ZrO2 wurde untersucht. Hierbei traten ebenfalls Risse in der 
Schweißnaht auf, jedoch deutlich kleinere als bei den Versuchen mit ZrO2. In 
[TÖNS97] werden weitere Ergebnisse beschrieben, nach denen das Schweißen 
von Al2O3 (Reinheit 99,7%) bereits bei einer Vorwärmtemperatur von 1375°C 
ohne makroskopische Risse möglich ist. Im Rahmen dieser Untersuchungen 
wurde eine maximale 4-Punkt-Biegefestigkeit des geschweißten Materials von 
125 MPa (gegenüber einer Biegefestigkeit des Grundmaterials von 260 MPa) 
erreicht. 
Das Schweißen von Al2O3-Keramik mit CO2-Laserstrahlung nach einer 
Vorwärmung auf eine Temperatur > 1200°C mittels eines defokussierten CO2-
Laserstrahls wird in [ROTH91] beschrieben. 
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Untersuchungen zur Festigkeit von mittels CO2-Laserstrahlung verschweißtem 
Material mit einem Aluminiumoxidanteil von 87% bei einer Vorwärmung in 
einem Ofen auf eine Temperatur von 1300 K sind in [TOMI93] beschrieben. 
Biegefestigkeiten bis 200 MPa konnten erzielt werden. 
Das Laserstrahlauftragschweißen kann sowohl zu den Schweißverfahren, als 
auch zu den generativen Fertigungsverfahren gezählt werden, wenn damit 
durch Aufeinanderbringen von mehreren Schichten Volumenkörper hergestellt 
werden. Laserstrahlauftragschweißen mit pulverförmigem Zusatzwerkstoff ist 
auch für keramische Werkstoffe erprobt worden. Untersuchungen am 
Fraunhofer ILT hatten die Beschichtung von metallischem Grundmaterial mit 
einer Keramik zum Ziel [HERZ93], [HERZ95]. Als keramische Zusatzwerkstoffe 
wurden unter anderem Al2O3 und ZrO2 verwendet, die mit CO2-Laserstrahlung 
vollständig aufgeschmolzen wurden. Auf diese Weise konnten keramische 
Schichten hoher Dichte aufgebracht werden, die aber immer Risse aufwiesen. 
Ein Ansatz zur Herstellung von Freiform-Volumenkörpern aus Al2O3 mit einem 
Laserstrahlauftragschweißverfahren wird in [BALL08] beschrieben. Dabei wird 
der sogenannte „Laser Engineered Net Shaping“ (LENS) Prozess mit einer 
Nd:YAG Laserstrahlquelle im cw-Betrieb verwendet, um durch Schmelzen von 
Al2O3-Pulver Schichten aufzubauen. Die Autoren berichten, dass die Bauteile 
frei von makroskopischen Defekten seien. Die Dichte beträgt etwa 94%. Die 
mechanische Festigkeit der Bauteile ist mit einer Druckfestigkeit von etwa 
123 MPa gering. Konventionell verarbeitetes Al2O3 hat eine Druckfestigkeit von 
2500 MPa [PFEI86] (die Druckfestigkeit einer Keramik ist im Allgemeinen 
deutlich höher als die Biegefestigkeit). 
 
3.6 Umschmelzen von Keramik mit Laserstrahlung zur Verdichtung oder Modifikation 
von Oberflächeneigenschaften 
In der Literatur wird über verschiedene Ansätze zur Bearbeitung von 
keramischen Beschichtungen oder Oberflächen durch Umschmelzen mit 
Laserstrahlung berichtet. Die in [OUYA00] beschriebenen Arbeiten haben eine 
Verdichtung der Oberfläche einer Schicht aus ZrO2, d.h. eine Eliminierung von 
Poren und Defekten zum Ziel, um die Verschleißfestigkeit der Schicht zu 
verbessern. Die Bearbeitung einer Schicht aus yttriumstabilisiertem ZrO2 mit 
einem SiO2-Anteil von 3% führte zu weitgehend dichten Oberflächen mit 
einigen wenigen, kleinen Rissen. In [PETE04] wird das Umschmelzen einer 
Schicht aus 95% ZrO2 und 5% SiO2 zur Verbesserung der tribologischen 
Eigenschaften der Oberfläche beschrieben. Das Umschmelzen geschieht in 
einem Ofen bei einer Vorwärmtemperatur von 1500°C. Ein Umschmelzen von 
mit MgO teilstabilisiertem ZrO2 mittels CO2-Laserstrahlung wird in [HAO04] 
beschrieben. Die erstarrte Oberfläche weist dendritische Strukturen auf. Die 
Ergebnisse einer numerischen Simulation der thermisch induzierten 
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Spannungen beim Laserschmelzen von Keramik wird in [LI04] mit experimentell 
beobachteter Rissbildung verglichen. Eine Folgerung aus den 
Simulationsergebnissen und den experimentellen Ergebnissen ist, dass die 
Zugspannungen durch eine Verringerung der Vorschubgeschwindigkeit des 
Laserstrahls von 10 mm/s auf 5 mm/s reduziert werden können. Dieser Effekt 
wird vorwiegend darauf zurückgeführt, dass sich bei langsamerer 
Vorschubgeschwindigkeit in der Umgebung des Schmelzbades eine höhere 
Temperatur einstellt als bei höherer Vorschubgeschwindigkeit. 
 
3.7 Umschmelzen von keramischen Eutektika 
Über die kontrollierte Erstarrung von Schmelze des eutektischen Systems Al2O3- 
ZrO2 kann ein Material mit sehr feiner Mikrostruktur hergestellt werden. An der 
Universität von Zaragoza sowie an der Polytechnischen Universität von Madrid 
wurden Untersuchungen zum „laser zone melting“ sowie „laser floating zone“ 
Verfahren durchgeführt [LARR02], [HARL02], [MERI04], [PAST05]. Beim „laser 
zone melting“ wird ein zu einem Linienfokus geformter CO2-Laserstrahl 
langsam über eine dünne Platte aus gesinterter Al2O3 / ZrO2 Keramik (mit Y2O3 
stabilisiert) im eutektischen Mischungsverhältnis (ca. 58,5 Gew.-% Al2O3 / 
41,5 Gew.-% ZrO2) bewegt [LARR02], [MERI04]. Die Vorschubgeschwindigkeit 
liegt im Bereich zwischen 36 mm/h und 72 mm/h. Die Oberfläche der Keramik 
wird angeschmolzen und erstarrt bei der Fortbewegung des Laserstrahls in 
Form von feinen ZrO2- und Al2O3-Lamellen. Hierbei wird unter manchen 
Bedingungen Rissbildung beobachtet, die auch durch eine Vorwärmung auf 
eine Temperatur von 520°C nicht vollständig vermieden werden kann. Das 
„laser floating zone“ Verfahren wird zum Umschmelzen von dünnen 
Keramikstäben verwendet. Gesinterte Stäbe mit einem Durchmesser von 
1,2 mm bis 2,5 mm und einer Länge bis zu 100 mm dienen als Rohling. Diese 
Stäbe werden unter Rotation langsam entlang ihrer Längsachse durch einen 
CO2-Laserstrahl bewegt. Die Vorschubgeschwindigkeit liegt zwischen 10 mm/h 
und 1000 mm/h [HARL02], [PAST05]. Dabei wird das Material vollständig 
geschmolzen und die Keramik erstarrt gerichtet. Die Biegefestigkeit der 
umgeschmolzenen Stäbe aus eutektischem Al2O3 / ZrO2 (Y2O3) liegt bei bis zu 
1600 MPa [PAST05]. Bei den Untersuchungen wurde eine starke Abhängigkeit 
der Mikrostruktur von der Erstarrungsgeschwindigkeit sowie vom Y2O3-Anteil 
festgestellt. Die homogenste Mikrostruktur wurde bei einer 
Vorschubgeschwindigkeit von 20 mm/h sowie einem Y2O3-Gehalt von 
12 Mol-% (bezogen auf das ZrO2) beobachtet. Trotz inhomogenerer 
Mikrostruktur erreichten die Proben mit einem Y2O3-Gehalt von 3 Mol-% 
(Vorschubgeschwindigkeit 20 mm/h) ebenfalls eine Biegefestigkeit von etwa 
1600 MPa. 
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Arbeiten zu mittels "laser zone melting" geschmolzener eutektischer Al2O3 / 
Y3Al5O12(YAG) Keramik werden in [ZHAN07] beschrieben. Die hergestellten 
Proben weisen eine feine Mikrostruktur mit einem Abstand der Phasen von 
etwa 1-2 μm sowie eine Risszähigkeit von KIC = 3,6 MPa m1/2 auf (zum 
Vergleich: die Risszähigkeit von mit 3 Mol-% Y2O3 stabilisiertem ZrO2 liegt bei 
KIC = 5 - 7 MPa m
1/2). 
Weitere Untersuchungen zu aus der Schmelze erstarrten Eutektika wurden von 
J.M. Calderon-Moreno und M. Yoshimura (Universitat Politecnica de Catalunya, 
Barcelona, Spanien sowie Tokyo Institute of Technology, Japan) durchgeführt 
[CALD01], [CALD01b], [CALD02], [CALD05], [CALD05b]. Untersucht wurde 
vorwiegend das Dreistoffsystem Al2O3 - Y3Al5O12(YAG) - ZrO2. Tabletten aus 
Pulvermischungen aus ZrO2, Al2O3 und Y2O3 werden in einem Strahlungsofen 
auf einer gekühlten Kupferplatte geschmolzen und die Schmelze dann durch 
Entfernen der Kupferplatte aus dem Fokus des Strahlungsofens abgeschreckt. 
Die Abkühlrate liegt dabei in einem Bereich von etwa 103 bis 104 Ks-1. Die 
erstarrten Proben weisen eine gute Homogenität auf und sind frei von Rissen 
und Poren. Das Gefüge der Proben ist dreiphasig, mit Lamellen in einem 
Abstand von ca. 50 nm [CALD01]. Die Risszähigkeit liegt bei 
KIC = 9,0 ± 2 MPa m
1/2 [CALD05]. Ähnliche Versuche zur schnellen Erstarrung 
von Schmelze einer eutektischen Mischung aus ZrO2 und Al2O3 zeigten 
ebenfalls ein fein lamellares Gefüge mit einer Dicke der Lamellen von 50 nm bis 
100 nm. In den Proben wurde mit XRD vorwiegend tetragonales ZrO2 
nachgewiesen, obwohl keine weiteren Additive wie z.B. Y2O3 verwendet 
worden sind. Diese Stabilisierung der tetragonalen Modifikation wird 
zurückgeführt auf eine erhöhte Löslichkeit des Al2O3 im ZrO2 in der festen 
Phase bei hohen Temperaturen. Das Al2O3 bleibt wegen der sehr schnellen 
Erstarrung gelöst und führt zu einer Stabilisierung des ZrO2 [CALD05b]. 
Die schnelle Erstarrung von Al2O3 - ZrO2 Keramiken wurde auch von Kalonji und 
McKittrick am Massachusetts Institute of Technology, Cambridge, USA 
experimentell untersucht [KALO84], [MCKI87], [MCKI97]. Für das Schmelzen 
und die Erstarrung kamen zunächst zwei verschiedene Verfahren zum Einsatz, 
zum einen ein Schmelzen mit Laserstrahlung gefolgt von einem Abschrecken 
der Schmelzetropfen zwischen Kupferplatten und zum anderen ein 
Plasmaspritzverfahren. Mit dem laserbasierten Verfahren aus eutektischem 
Al2O3 - ZrO2 Gemisch hergestellte Proben zeigten vorwiegend ein lamellares 
Gefüge aus tetragonalem ZrO2 und Al2O3. Ein Gemisch mit einem ZrO2-Anteil 
von 25 Gew.-% führte zu einem Gefüge mit Al2O3-Dendriten eingebettet in 
tetragonales ZrO2. In den Proben wurden darüber hinaus amorphe Bereiche 
beobachtet. Durch Plasmaspritzen erzeugtes Material aus eutektischem Al2O3 - 
ZrO2 Gemisch zeigte eine amorphe Struktur [KALO84]. Mit einem dritten 
Verfahren, bei dem keramische Schmelze von einer rotierenden Kupferscheibe 
erfasst wird, konnten vollständig amorphe Plättchen erzeugt werden. Diese 
wurden verschiedenen Wärmebehandlungen unterzogen, um eine 
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Kristallisation des amorphen Materials zu erreichen. Ab einer Temperatur von 
944°C wurde ein Auskristallisieren des ZrO2 beobachtet und ab einer 
Temperatur größer 1000°C eine Kristallisation des Al2O3. Daraus resultierte ein 
sehr feinkörniges Gefüge mit einer Kristallitgröße von unter 40 nm bis 300 nm 
[MCKI87]. 
 
3.8 Fazit 
Die in Abschnitt 3.1 genannten konventionellen Fertigungsverfahren haben 
verschiedene Nachteile gegenüber additiven Verfahren: Für die Gießverfahren 
ist eine Form erforderlich, wodurch die Verfahren für Einzelstücke und kleine 
Stückzahlen sowohl im Hinblick auf die benötigte Zeit als auch die Kosten nur 
bedingt geeignet sind. Die abtragenden Verfahren sind auch für Einzelstücke 
geeignet, haben aber den Nachteil eines hohen Rohstoffverbrauchs und des 
Werkzeugverschleißes. Im Falle der Grün- und Weißbearbeitung können durch 
die Sinternachbehandlung bedingte Probleme mit Schrumpfung und Verzug 
hinzukommen. Sowohl bei den Gießverfahren als auch bei den abtragenden 
Verfahren gibt es Limitierungen hinsichtlich der realisierbaren Geometrien. Für 
die Realisierung spezieller Geometrien wie z.B. einem Bauteil mit Hohlstruktur 
ist u.U. eine Fertigung in mehreren Stufen erforderlich, die eine Formgebung 
durch ein Gießverfahren, abtragende Bearbeitung und Trocknungs- und 
Sinterprozesse beinhaltet. Dadurch wird die gesamte Fertigungszeit sehr lang. 
Mit dem in der vorliegenden Arbeit untersuchten SLM könnte eine deutlich 
größere Geometriefreiheit kombiniert mit deutlich kürzerer Fertigungszeit und 
geringeren Kosten erreicht werden. 
Die in den Abschnitten 3.2 und 3.3 beschriebenen Verfahren und 
Forschungsergebnisse stellen den Stand der Technik der additiven 
Fertigungsverfahren für oxidkeramische Bauteile dar. Einige Verfahren erreichen 
mit dem Werkstoff Al2O3 bereits vergleichsweise hohe Festigkeiten (z.B. 
Stereolithografie, Biegefestigkeit bis 275 MPa). Jedoch existiert kein Verfahren, 
mit dem direkt, d.h. ohne Nachbehandlung, eine hohe Bauteildichte und hohe 
mechanische Festigkeit erzielt werden kann. Die meisten Verfahren erzeugen 
zunächst hochporöse Körper, die erst nach einem Sinterprozess in einem Ofen 
eine höhere oder annähernd vollständige Dichte erreichen. Diese 
Nachbehandlung ist prinzipbedingt mit einer Schrumpfung des Bauteils 
verbunden. Ein Verfahren, bei dem direkt eine hohe Dichte (> 95%) erreicht 
wird, ist das am Laserinstitut Mittelsachsen erarbeitete Lasermikrosintern. Der 
Werkstoff aus einem Al2O3 / SiO2 Gemisch bietet jedoch kein Potenzial für eine 
deutliche Steigerung der Biegefestigkeit über die bereits erreichten 120 MPa 
hinaus. Über die Verarbeitung von ZrO2-Keramik mit additiven 
Fertigungsverfahren ist in der Literatur nur vergleichsweise wenig zu finden. Bei 
den o.g. Beispielen werden keine Angaben zur mechanischen Festigkeit 
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gemacht. Wegen der zumeist hohen Porosität der hergestellten Körper oder 
dem Auftreten von Rissen ist eine geringe Festigkeit zu erwarten. Tabelle 1 und 
Tabelle 2 fassen verschiedene Eigenschaften der genannten Verfahren für 
oxidkeramische Werkstoffe zusammen. In vielen Fällen sind in der Literatur 
keine quantitativen Angaben zu finden. Daher werden in der Tabelle qualitative 
Bewertungen angegeben, die auf Basis der Beschreibungen des jeweiligen 
Verfahrens und der Ergebnisse aus der Literatur vorgenommen worden sind. Ist 
eine Bewertung aufgrund unzureichender Informationen nicht möglich, ist 
„keine Angabe“ (k.A.) an der entsprechenden Stelle vermerkt. Sind in der 
Tabelle quantitative Angaben gemacht, sind dies Beispiele für mit einer 
bestimmten Ausführung des Verfahrens erzielte Werte aus der Literatur. 
 
Verfahren 
[Quellen] 
Werkstoffe Geometrie-
freiheit 
Geometrie-
auflösung 
Schrumpf-
ung/ Maß-
genauig-
keit 
Erzielbare 
Bauteil-
dichte 
Biege-
festigkeit 
Aufbaurate 
Three-Dimensional 
Printing 
[SACH91], [SACH93] 
Al2O3 - SiO2    ⊝  k.A.  
Slurry-based Three 
Dimensional Printing 
[CIMA01], [WANG05] 
u.a. Al2O3, 
Si3N4   ⊝   
(>99,9%) 
k.A. ⊝⊝ 
Ink-jet Printing 
[ZHAO02b] 
ZrO2 ⊝⊝ 
(keine Über-
hänge) 
 ⊝  
(19,3% 
Schrumpf-
ung) 
k.A. k.A. ⊝⊝ 
(20,16 
mm³/h) 
Fused Depostion 
Modelling 
[ONAG01] 
Mullit, SiO2 ⃝  ⊝⊝ 
(Schmelze-
faden  
1,78 mm) 
⊝  
(8 - 12% 
Schrumpf-
ung) 
 k.A. k.A. 
Laminated Object 
Manufacturing 
[ZHAN01] 
Al2O3 ⊝ ⊝⊝ 
(Schicht-
dicke 0,7 
mm) 
⊝⊝ 
(Schrumpf-
ung 34% in 
XY-, 8% in 
Z-Richtung) 
⃝ 
(92%) 
 
(145 – 
228 MPa) 
k.A. 
Tabelle 1: Stand der Technik der additiven Fertigungsverfahren für Oxidkeramikwerkstoffe (nicht laserbasierte Verfahren). 
Bewertungssymbole: „sehr positiv“ ; ; ⃝; ⊝; ⊝⊝ „sehr negativ“ 
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Verfahren 
[Quellen] 
Werkstoffe Geometrie-
freiheit 
Geometrie-
auflösung 
Schrumpf-
ung/ Maß-
genauig-
keit 
Erzielbare 
Bauteil-
dichte 
Biege-
festigkeit 
Aufbaurate 
Stereolithografie 
[CHAR02] 
Al2O3   
(200 μm) 
⊝   
(97%) 
 
(275 MPa) 
k.A. 
Mikrostereolithografie 
[BERT03] 
Al2O3   
(Schichtdicke 
10 μm) 
⊝  
(20% 
Schrumpf-
ung) 
k.A. k.A. ⊝⊝ 
(< 20 
mm³/h) 
Selective Laser Sintering 
(SLS) mit Binderphase 
[LEE95], [LEE98] 
Al2O3  ⃝ 
(Schichtdicke 
250 μm) 
⊝  ⊝⊝ ⊝  
(19 MPa) 
 
SLS – Festphasensintern 
(Pulver) 
[COUL04], [BERT07] 
ZrO2, Al2O3   ⃝  ⊝ 
(56% - 
65%) 
⊝  
(15 MPa) 
 
SLS – Festphasensintern 
(Suspension) 
[ADER06], [KLOC07] 
ZrO2, Al2O3   k.A. ⃝ 
(78%) 
k.A. ⊝⊝ 
SLS – Teilweises 
Schmelzen 
[WIRT00], [KLOC03], 
[KLOC05] 
ZrSiO4    ⊝ 
(< 62%) 
⊝⊝ 
(< 4 MPa) 
 
SLS – Schmelzen von 
Keramik mit Glasanteil 
[EXNE06], [REGE07], 
[REGE08], [EXNE08] 
Al2O3 - SiO2     
(> 95%) 
 
(120 MPa) 
⊝ 
(< 102 
mm³/h) 
Reaktionslasersintern 
[SUBR95] 
Al2O3  ⃝ 
(> 250 μm) 
⊝⊝ 
(20% Vol.-
ausdehnung)
⊝⊝ 
(40% - 
47%) 
⊝⊝ 
(5 MPa) 
⃝  
Reaktionslasersintern 
[VEDD06], [WILK07], 
[HENK07], [HENK07b], 
[SHIS07] 
MgAl2O4, 
ZrO2 - Al2O3 ⃝  ⃝    ⊝⊝ ⃝  
SLM 
(vorliegende Arbeit) 
ZrO2 - Al2O3       
Tabelle 2: Stand der Technik der additiven Fertigungsverfahren für Oxidkeramikwerkstoffe (laserbasierte Verfahren) und Vergleich mit 
den erwarteten Eigenschaften des im Rahmen der vorliegenden Arbeit untersuchten SLM. 
Bewertungssymbole: „sehr positiv“ ; ; ⃝; ⊝; ⊝⊝ „sehr negativ“ 
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Die Bewertung der einzelnen Verfahren in Tabelle 1 und Tabelle 2 zeigt, dass 
jedes der in der Literatur beschriebenen Verfahren hinsichtlich einer oder 
mehrerer Kriterien Defizite aufweist. Die Verfahren Slurry-based Three 
Dimensional Printing, die Stereolithografieverfahren, das SLS basierend auf 
teilweisem Schmelzen sowie das SLS von Keramik mit Glasanteil weisen bereits 
sehr gute Eigenschaftskombinationen auf. Auch bei diesen Verfahren schließt 
jedoch mindestens ein Kriterium (Aufbaurate oder Biegefestigkeit) den Einsatz 
für die Herstellung von Bauteilen entsprechend der Zielsetzung dieser Arbeit 
aus. Bisher kann kein Verfahren die Anforderungen erfüllen, die an ein 
Verfahren zur Herstellung von Gerüsten für vollkeramischen Zahnersatz gestellt 
werden (z.B. Biegefestigkeit > 500 MPa). Das im Rahmen der vorliegenden 
Arbeit untersuchte SLM hat dagegen das Potenzial, die Anforderungen 
hinsichtlich aller genannten Kriterien zu erfüllen. 
Die in Abschnitt 3.5 beschriebenen Ergebnisse aus der Literatur zum 
Laserstrahlschweißen lassen den Schluss zu, dass eine Verarbeitung bestimmter 
Oxidkeramiken über die Schmelzephase möglich ist. Um Rissbildung zu 
vermeiden ist aber eine Vorwärmung der Keramik auf eine Temperatur von 
mindestens etwa 1200°C, je nach Material sogar über 1500°C notwendig. 
Die in Abschnitt 3.7 beschriebenen Ergebnisse aus der Literatur zeigen, dass 
durch Schmelzen und Erstarren von eutektischen Mischungen aus Al2O3 und 
ZrO2 sehr feine und homogene Gefüge erzielt werden können. Die bei den 
Versuchen zum Laserstrahlumschmelzen eingestellten Erstarrungs-
geschwindigkeiten bzw. Vorschubgeschwindigkeiten liegen um den Faktor 700 
niedriger als die beim SLM mit Metallen üblichen Scangeschwindigkeiten. 
Der Stand der Technik kann folgendermaßen zusammengefasst werden: 
Verschiedene, auch laserbasierte, generative Fertigungsverfahren sind bereits 
für die Herstellung von Volumenkörpern aus Al2O3 erprobt worden. Auch 
Ansätze zur Verarbeitung von ZrO2 sind in der Literatur vereinzelt zu finden. Mit 
keinem Verfahren wird bisher eine für vollkeramischen Zahnersatz ausreichende 
Biegefestigkeit (> 500 MPa) erreicht. Über ein pulverbettbasiertes generatives 
Verfahren, welches auf dem vollständigen Schmelzen von rein keramischem 
Pulver basiert, wird in der Literatur nicht berichtet. 
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4 Verwendete Werkstoffe 
4.1 Definition und Einteilung keramischer Werkstoffe 
Technische Werkstoffe lassen sich entsprechend Bild 4 in drei Hauptgruppen 
unterteilen. Die nichtmetallisch-anorganischen Werkstoffe können wiederum 
weiter unterteilt werden, eine Untergruppe sind dabei die keramischen 
Werkstoffe [KRIE04]. 
Bild 4 
Einteilung 
technischer 
Werkstoffe 
[KRIE04] 
 
 
Keramische Werkstoffe sind polykristalline nichtmetallisch-anorganische 
Werkstoffe. Eine weitere Einteilung in drei Gruppen wird von Schüller und 
Hennicke vorgeschlagen [SCHÜ85]: 
1) Silicatkeramische Werkstoffe (mit relativ hohem Glasphasengehalt), 
z.B. Ziegel, Porzellan, Cordierit 
2) Oxidkeramische Werkstoffe, 
z.B. Aluminiumoxid, Magnesiumoxid, Zirkoniumdioxid (Zirkonoxid), 
Calciumoxid, Titandioxid, Spinelle 
3) Nichtoxidkeramische Werkstoffe, 
z.B. Siliziumcarbid, Siliziumnitrid, Bornitrid, Aluminiumnitrid 
In der vorliegenden Arbeit werden ausschließlich oxidkeramische Werkstoffe 
betrachtet. Insbesondere werden oxidkeramische Werkstoffe verwendet, die 
eine hohe mechanische Festigkeit erreichen und dadurch für hochbelastete 
technische Bauteile, für medizinische Implantate oder für Zahnersatz eingesetzt 
werden können. 
Werkstoffe
Nichtmetallisch-
anorganische 
Werkstoffe
Metalle 
NatursteineKeramik Glas Anorg. 
Bindemittel 
Nichtmet. 
Monokristalle
Organische 
Werkstoffe 
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4.2 ZrO2 
Zirkoniumdioxid (ZrO2), meist Zirkonoxid genannt, erreicht unter den 
oxidkeramischen Werkstoffen die höchste Biegefestigkeit und Bruchzähigkeit. 
Aufgrund dieser Eigenschaften hat der Einsatz von ZrO2 als Strukturkeramik in 
den letzen Jahren stark zugenommen. Insbesondere in der Dentalbranche hat 
ZrO2 als Werkstoff für vollkeramischen Zahnersatz weite Verbreitung gefunden. 
Reines ZrO2 existiert in Abhängigkeit von der Temperatur in drei verschiedenen 
Kristallstrukturen. Von Raumtemperatur bis etwa 1170°C ist die monokline 
Kristallphase stabil. Von 1170°C bis 2370°C ist die tetragonale Phase stabil und 
von 2370°C bis zur Schmelztemperatur von etwa 2710°C die kubische Phase 
(Bild 5). 
Bild 5 
Phasen und 
Phasenumwand-
lungen des ZrO2 
[CAWL05], [LAKI97] 
  
monoklin                 tetragonal                 kubisch                 Schmelze 
Bei Aufheizung oder Abkühlung der Keramik über diese Temperaturen hinweg 
kommt es zu einer Umwandlung der Phase. Die Umwandlung von der 
tetragonalen Phase in die monokline Phase ist mit einer Volumenzunahme von 
ca. 3% bis 5% verbunden. Aus diesem Grund kann reines ZrO2 über einen 
konventionellen Sinterprozess nicht verarbeitet werden. Während der 
Abkühlphase führt die Volumenzunahme bei der Umwandlung zu hohen 
Spannungen und der Bildung von Rissen. ZrO2 wird daher immer mit Additiven 
verwendet, die eine Stabilisierung der tetragonalen Phase bis auf 
Raumtemperatur bewirken. Als Stabilisatoren werden Y2O3, MgO, CaO oder 
CeO2 verwendet. Je nach Anteil an dem stabilisierenden Additiv spricht man 
von teilstabilisiertem oder vollstabilisiertem ZrO2. Am häufigsten wird zur 
Stabilisierung Y2O3 eingesetzt, weil damit die höchsten Biegefestigkeiten 
erreicht werden können. Wird ein Y2O3-Anteil von 3 Mol-% (5,1 Gew.-%) 
verwendet, liegt die tetragonale Phase bei Raumtemperatur metastabil vor. 
Dieses Material wird als 3Y-TZP (tetragonal zirconia polycrystals) bezeichnet. Die 
metastabile tetragonale Phase kann lokal unter der Einwirkung von 
mechanischen Spannungen in die monokline Phase umwandeln. Rissspitzen, 
die sich aufgrund von hoher äußerer mechanischer Belastung bilden, induzieren 
eine Umwandlung der Körner im Bereich der Rissspitze. Durch die 
Volumenzunahme bei der Umwandlung von tetragonal in monoklin werden die 
hohen Zugspannungen im Bereich der Rissspitze abgebaut und der 
Rissfortschritt gebremst. Dieser Mechanismus wird als 
Umwandlungsverstärkung bezeichnet. Dadurch erreicht 3Y-TZP eine sehr hohe 
Bruchzähigkeit und eine Biegefestigkeit von bis zu 1200 MPa [SCHW04]. Einige 
mechanische und physikalische Eigenschaften von konventionell verarbeitetem 
3Y-TZP sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Die in dieser Tabelle angegebene 
Biegefestigkeit ist ein typischer Wert für vollständig dichtes Material. Je nach 
1170°C 2370°C 2710°C 
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Porosität, Gefüge und Oberflächenbeschaffenheit kann die Biegefestigkeit in 
keramischen Bauteilen aus 3Y-TZP deutlich unterhalb, oder auch leicht 
oberhalb dieses Wertes liegen. Das gleiche gilt für die in diesem Abschnitt für 
die anderen Werkstoffe angegebenen Biegefestigkeiten. Für keramische 
Werkstoffe ist die Biegefestigkeit das übliche Maß für die mechanische 
Belastbarkeit. Die Biegefestigkeit ist die beim Biegeversuch bis zum Bruch 
maximal auftretende Zugspannung. Ein Zugversuch, wie er bei metallischen 
Werkstoffen angewendet wird, ist für keramische Werkstoffe u.a. wegen der 
Problematik der Einspannung nicht geeignet. 
Biegefestigkeit1,2 800 MPa bis 1200 MPa 
Bruchzähigkeit KIC2 5 - 7 MPa m1/2 
Härte (HV10)1,3 12 GPa 
Dichte2 6,09 g/cm³ 
E-Modul2 ca. 210 GPa 
Wärmeleitfähigkeit4 2 - 3 W/mK 
Ausdehnungskoeffizient4 10 - 11 * 10-6 K-1 (20 – 800°C) 
Schmelztemperatur5 2710°C 
Verdampfungstemperatur6 4300°C 
Tabelle 3: Eigenschaften von 3Y-TZP-Keramik, Quellen: 1[HCST09], 2[SCHW04], 3[FINE09], 4[WUTH92], 
5[LAKI97], 6[BYUN93] 
Typische Anwendungen von ZrO2-Keramik sind Umformwerkzeuge, 
Schneidwerkzeuge, Messerklingen, Fadenführer für Textilmaschinen, 
verschleißfeste Bauteile in der Papierindustrie, Sauerstoffmesssonden in 
Automobilen, medizinische Implantate (insbesondere Hüftgelenk) und 
vollkeramischer Zahnersatz [WUTH92], [WUTH93], [MAIE02], [SCHW04], 
[VERB09]. 
 
4.3 Al2O3 
Aluminiumoxidkeramik (Al2O3-Keramik) gehört zu den wichtigsten technischen 
keramischen Werkstoffen. Aufgrund von vergleichsweise niedrigen Kosten und 
vorteilhaften Eigenschaften ist Al2O3 einer der am häufigsten verwendeten 
keramischen Werkstoffe. 
Dichtes, polykristallines Al2O3 hat eine hohe chemische Beständigkeit und hat 
gute elektrische Isolationseigenschaften. Neben verschiedenen metastabilen 
Phasen ist die einzige thermodynamisch stabile Phase das - Al2O3 [CAWL05]. 
Al2O3 zeichnet sich durch eine hohe Verschleißfestigkeit, Härte und für viele 
Anwendungen ausreichende mechanische Festigkeit aus. Einige mechanische 
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und physikalische Eigenschaften von konventionell verarbeiteter Al2O3-Keramik 
sind in Tabelle 4 zusammengefasst. 
Biegefestigkeit (4-Punkt, 20°C)1 ca. 400 MPa (typischer Wert; wenn Porosität 
vorhanden ist liegt die Festigkeit niedriger) 
Bruchzähigkeit KIC1 3,4 MPa m1/2 
Härte (HV10)2 20 GPa 
Dichte1 3,92 – 3,94 g/cm³ 
E-Modul1 ca. 400 GPa 
Wärmeleitfähigkeit1,3 30 W/mK bei Raumtemperatur 
13 W/mK bei 400°C 
5,5 – 5,9 W/mK bei 1426,85°C 
Ausdehnungskoeffizient1 8,1 * 10-6 K-1 (0–800°C) 
Schmelztemperatur1 2040°C 
Verdampfungstemperatur4 3500°C 
Tabelle 4: Eigenschaften von Al2O3-Keramik, Quellen: 1[LAMM92], 2[HCST09], 3[SCHU88], 4[BYUN93] 
Typische Anwendungen von Al2O3-Keramik sind Substrate für Elektrotechnik 
und Elektronik, Isolierteile, transparente Brennerrohre für Lampen, Mahlkörper, 
Fadenführer für Textilmaschinen, Dichtungselemente in Armaturen, 
Komponenten für Pumpen, Schneidkeramiken und medizinische Implantate 
[KREL95], [LAMM92], [VERB09]. 
 
4.4 Magnesium-Aluminium-Spinell (MgAl2O4) 
MgAl2O4 ist ein keramischer Werkstoff, der sich durch eine hohe Temperatur-
beständigkeit und gute chemische Resistenz auszeichnet. Einige mechanische 
und physikalische Eigenschaften von konventionell verarbeitetem MgAl2O4 sind 
in Tabelle 5 zusammengefasst. 
Biegefestigkeit (Dichte > 92%)1 228 MPa 
Härte2 13,2 GPa 
Dichte3 3,6 g/cm³ 
E-Modul3 295 GPa 
Ausdehnungskoeffizient3 8,65 * 10-6 1/K (20–800°C) 
Schmelztemperatur3 2135°C 
Tabelle 5: Eigenschaften von MgAl2O4-Keramik, Quellen: 
1[NAZA95], 2[GOLD08], 3[DIER03] 
MgAl2O4 wird als Feuerfestmaterial eingesetzt, als Tiegelmaterial für Leicht-
metallschmelzen sowie aufgrund seiner Transluzenz (Lichtdurchlässigkeit) für 
vollkeramischen Zahnersatz im Frontzahnbereich [DIER03], [HENN88], [VITA08]. 
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4.5 ATZ (Alumina Toughened Zirconia) 
Ein Werkstoff aus Zirkonoxid mit einem Anteil an Aluminiumoxid wird oft ATZ 
genannt. Am häufigsten wird eine Mischung aus 80 Gew.-% ZrO2 und 
20 Gew.-% Al2O3 verwendet, wobei das ZrO2 mit Y2O3 teilstabilisiert wird. 
Meist wird der Werkstoff zur Erzielung einer Dichte von 100% durch 
heißisostatisches Pressen (HIP) verdichtet [BEGA05], [METO08], [INCE08]. Die 
Zugabe von Al2O3 zum ZrO2 führt zu einer Verbesserung der mechanischen 
Eigenschaften gegenüber 3Y-TZP. Neben einer Verringerung des Gewichtes 
und einer Erhöhung des Elastizitätsmoduls kann eine Steigerung der 
Biegefestigkeit auf Werte bis 2400 MPa erreicht werden [INCE08]. Das Gefüge 
der Keramik ist zweiphasig, mit einer Korngröße von meist < 1 μm [METO08]. 
Die Steigerung der Biegefestigkeit des ZrO2 durch Beimischung von Al2O3 
basiert vorwiegend auf einer Verbesserung der Wirkung der Umwandlungs-
verstärkung. Der Bereich, in dem es an einer Rissspitze aufgrund von 
Zugspannungen zur Umwandlung des tetragonalen ZrO2 in monoklines ZrO2 
kommt, wird durch die Al2O3-Einschlüsse vergrößert und dadurch wird ein 
Fortschreiten des Risses noch wirkungsvoller gehemmt. Die Mechanismen, die 
dazu führen (u.a. der Unterschied im thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
zwischen ZrO2 und Al2O3) sind z.B. in [GARC93] beschrieben. 
ATZ-Keramik ist ein vergleichsweise neuer Werkstoff, der erst seit einigen 
wenigen Jahren entwickelt und verwendet wird. Einige mechanische und 
physikalische Eigenschaften von ATZ-Keramik sind in Tabelle 6 
zusammengefasst. 
Biegefestigkeit1,2,3 1200 MPa bis 2400 MPa 
Bruchzähigkeit KIC3 8 MPa m1/2 
Härte (HV10)1,4 14 - 15 GPa 
Dichte3 5,5 g/cm³ 
E-Modul3 220 GPa 
Wärmeleitfähigkeit3 6 W/mK 
Ausdehnungskoeffizient3 9 * 10-6 K-1 (20-1000°C) 
Schmelztemperatur (Solidustemperatur)5 1860°C 
Tabelle 6: Eigenschaften von ATZ-Keramik, Quellen: 1[FINE09], 2[INCE08], 3[METO08], 4[HCST09], 5[LAKI97] 
Anwendungen von ATZ-Keramik sind hochbelastete Verschleißteile, 
orthopädische Implantate wie z.B. Gelenkimplantate [BEGA05], [METO08], 
keramische Membranen in Brennstoffzellen (solid oxide fuel cells) [BANS03], 
sowie viele der bereits oben für ZrO2-Keramik genannten Anwendungen. 
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4.6 Verwendete Pulver 
Für das SLM muss der Werkstoff in Pulverform vorliegen. Die Größe der 
Pulverpartikel sollte in einem Bereich zwischen etwa 10 μm und 60 μm liegen. 
Hat ein großer Teil der Pulverpartikel eine Größe < 10 μm, wird das Pulver 
schlecht fließfähig und kann nicht mehr in homogenen dünnen Schichten 
aufgetragen werden. Nach oben hin wird der Bereich der möglichen 
Partikelgrößen von der verwendeten Pulverschichtdicke beim SLM begrenzt. 
Außerdem führen zu große Partikel zu einer schlechteren Oberflächenqualität 
und Geometrieauflösung. 
Für die experimentellen Untersuchungen wurden verschiedene Keramikpulver 
verwendet. Sowohl verschiedene Materialmischungen, als auch verschiedene 
Pulverherstellungsverfahren und damit verschiedene Partikelformen und 
Partikelbeschaffenheiten wurden untersucht und verglichen. Ergebnisse von 
Untersuchungen zum SLM mit verschiedenen Pulvertypen sind in Abschnitt 
8.5.1 zu finden. Folgende Pulvertypen und Pulverherstellungsverfahren wurden 
betrachtet: 
Pulvertyp A - Schmelzen der Keramik, gefolgt von Zerkleinern und Mahlen der 
erstarrten Keramik: 
Die hiermit erzeugten Pulverpartikel haben eine kantige Form. Die Partikel sind 
vollständig dicht. Dadurch ist auch die Schüttdichte des Pulvers vergleichsweise 
hoch, höher als z.B. die des sprühgetrockneten Pulvers. Ist der Zielwerkstoff ein 
Gemisch verschiedener keramischer Stoffe, kann entweder eine Mischung der 
Stoffe in der Schmelze erfolgen, so dass ein weitgehend homogenes Pulver 
erreicht wird, oder es erfolgt eine Mischung der verschiedenen Pulver. Für die 
Untersuchungen in dieser Arbeit wurde ZrO2 Pulver mit Al2O3 Pulver trocken 
gemischt. Der ZrO2 Pulveranteil enthielt dabei bei Bedarf einen Anteil an Y2O3. 
Das Y2O3 wurde bereits in der Schmelze, d.h. vor dem Zerkleinern und Mahlen, 
dem ZrO2 zugemischt. Die Partikelgröße dieses Pulvers (Bild 6 links) liegt im 
Bereich zwischen 20 μm und 45 μm. Das Pulver weist wegen der hohen Dichte 
der einzelnen Partikel und der ausreichend großen Partikelgröße eine gute 
Fließfähigkeit auf. Der größte Teil der in dieser Arbeit beschriebenen 
Untersuchungen wurde mit diesem Pulver durchgeführt. 
Pulvertyp B - Sprühtrocknen einer Suspension feinster Keramikpartikel: 
Ausgangsmaterial für das Sprühtrocknen ist ein Schlicker aus feinsten 
Primärpartikeln (Partikelgröße < 1 μm). Der Schlicker wird durch eine Düse 
zerstäubt und die Tröpfchen fallen in einem beheizten Behälter zu Boden, der 
eine ausreichende Größe aufweist, damit die Tröpfchen während des Fallens 
trocknen können. Auf diese Weise entstehen annähernd sphärische Granalien 
im oben genannten Größenbereich von z.B. 10 μm bis 60 μm, die jeweils aus 
zahlreichen Primärpartikeln bestehen. Die Herstellung von homogenen Pulvern 
aus einem Gemisch verschiedener keramischer Stoffe ist mit diesem Verfahren 
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gut möglich, indem bereits der Schlicker als entsprechende Mischung 
vorbereitet wird. In Bild 6 (rechts) ist zu erkennen, dass die Partikel nicht exakt 
sphärisch sind, sondern an einer Seite eine Vertiefung aufweisen. Das Spektrum 
der Partikelgrößen reicht beim gezeigten Pulver von wenigen μm bis über 
50 μm. Wegen der vergleichsweise geringen Dichte der Granalien und dem 
Anteil an Partikeln geringer Größe ist die Fließfähigkeit des Pulvers schlechter 
als die von Pulvertyp A. 
Pulvertyp C – Hergestellt von den Firmen Nikkato Corporation, Japan (die ZrO2-
Komponente, Herstellungsverfahren nicht bekannt) und Denka, Japan (die 
Al2O3-Komponente, hergestellt über ein Schmelzverfahren): 
Das Pulver besteht aus sphärischen Vollpartikeln (Bild 7 links). Es wurde aus 
sphärischen ZrO2-Partikeln und sphärischen Al2O3-Partikeln trocken gemischt. 
Der mittlere Partikeldurchmesser liegt bei ca. 50 μm und durch Sieben wurde 
der Anteil mit einem Durchmesser < 45 μm weitgehend entfernt. Durch die 
sphärische Partikelform in Kombination mit der hohen Dichte und dem großen 
Partikeldurchmesser (verglichen mit z.B. Pulvertyp A) wird eine sehr gute 
Fließfähigkeit erreicht. 
Pulvertyp D - Mikrokugelverfahren gefolgt von Sintern der Granalien zur 
Erzielung einer hohen Dichte der Granalien: 
Das unter "Pulvertyp B" beschriebene Sprühtrocknen hat den Nachteil, dass die 
Dichte der einzelnen Granalien vergleichsweise gering ist und daher auch die 
Pulverschüttdichte deutlich geringer als z.B. bei Pulvertyp A. Dies hat Nachteile 
für das SLM, wie in Abschnitt 8.5.1 erläutert wird. Zur Abhilfe kann ein 
spezielles Verdüsungsverfahren, gefolgt von einem Sinterverfahren, verwendet 
werden. Hierbei wird kein diffuser Sprühnebel erzeugt, sondern es werden von 
einer mit einem Piezoaktuator ausgestatteten Düse Tröpfchen definierter Größe 
ausgestoßen. Diese Tröpfchen werden getrocknet und daraufhin unter 
ständiger Bewegung in einem Sinterofen gebrannt. Durch die Bewegung wird 
ein Agglomerieren der Granalien verhindert, so dass im Ergebnis dichtgesinterte 
separate sphärische Partikel erzielt werden. Ein solches Pulver ist in Bild 7 
(rechts) gezeigt. Der Partikeldurchmesser liegt bei dem gezeigten Pulver bei 
etwa 100 μm bis 125 μm und ist damit deutlich größer als bei den anderen 
Pulvern. Die Kombination aus sphärischer Partikelform und großer Partikelgröße 
führt zu einer sehr guten Fließfähigkeit. Im Unterschied zu Pulvertyp C liegt in 
jedem Pulverpartikel bereits eine Mischung aus ZrO2 und Al2O3 vor. Aufgrund 
des zu großen Partikeldurchmessers kam dieses Pulver bisher noch nicht zum 
Einsatz. Die Herstellung eines Pulvers kleineren Partikeldurchmessers ist geplant. 
Pulvertyp E - Kondensation der Keramik aus der Dampfphase: 
Ein weiteres Verfahren zur Herstellung sphärischer Vollpartikel basiert auf der 
Kondensation und Erstarrung von zuvor gasförmiger Keramik. Das Metall der 
Oxidkeramik (hier Aluminium bzw. Zirkonium) wird in oxidierender Atmosphäre 
zur Explosion und damit zur chemischen Reaktion mit dem Sauerstoff zu 
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Keramik gebracht. Durch die hohe Temperatur kommt es zur vollständigen 
Verdampfung der Keramik. Bei der Abkühlung kondensiert die Keramik in Form 
von sphärischen Tröpfchen, die schließlich zu sphärischen Pulverpartikeln 
erstarren. Aufgrund von Agglomerationen ist ein Teil der Partikel nicht 
sphärisch. In Bild 8 ist ein solches Pulver abgebildet. Die Fließfähigkeit ist 
schlechter als die von Pulvertyp C und Pulvertyp D. Auch bei diesem Pulver liegt 
in jedem Pulverpartikel bereits die gewünschte Werkstoffzusammensetzung aus 
ZrO2 und Al2O3 vor. 
Pulver vom Typ B, C, D und E wurden von der Fa. Innalox bv, Niederlande, zur 
Verfügung gestellt. 
Bild 6 
Links: Pulvertyp A 
Rechts: Pulvertyp B 
(Aufnahme: Licht-
mikroskop) 
 
  
 
Bild 7 
Links: Pulvertyp C 
Rechts: Pulvertyp D 
(Aufnahme: Licht-
mikroskop) 
 
  
 
Bild 8 
Pulvertyp E 
(Aufnahme: Licht-
mikroskop) 
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5 Verfahrensansatz des Schmelzens von Keramikpulver mit 
Laserstrahlung 
5.1 Wahl des Verfahrensansatzes 
In den Abschnitten 3.2 und 3.3 sind die Nachteile verschiedener bereits 
erprobter Ansätze für die additive Fertigung von keramischen Objekten 
beschrieben worden. Insbesondere ist es mit den dort beschriebenen Ansätzen 
bisher nicht möglich, ohne eine Nachbehandlung der erstellten Volumenkörper 
eine hohe Dichte (z.B. > 90%) zu erreichen. Ein wichtiges Ziel der vorliegenden 
Arbeit ist es, direkt und ohne eine mit Schrumpfung verbundene Sinter-
Nachbehandlung eine Dichte möglichst nahe an 100% zu erreichen. Dieses Ziel 
soll unter Verwendung eines keramischen Werkstoffes ohne Zusatz von Glas 
oder anderen nichtkeramischen Zusätzen erreicht werden. Hierzu kommen 
zunächst die beiden Ansätze selektives Festphasensintern (SLS) sowie selektives 
Laserschmelzen (SLM) in Frage, die beide mit einem rein keramischen Pulver als 
Ausgangsstoff arbeiten können und so ohne Nachbehandlung die Herstellung 
eines rein keramischen Körpers ermöglichen. Wie in dem folgenden Vergleich 
dieser beiden Verfahrensansätze erläutert wird, hat aber nur das SLM das 
Potenzial, direkt Körper mit einer Dichte nahe 100% herzustellen. 
Verfahrensansatz des selektiven Festphasensinterns: Das selektive 
Festphasensintern einer Schicht von keramischen Partikeln scheint aufgrund 
seiner Ähnlichkeit zu konventionellen Sinterverfahren für Keramik ein 
geeigneter Ansatz zu sein. Verschiedene in Abschnitt 3.3 genannte Arbeiten 
verfolgen diesen Ansatz. Anhand der folgenden Überlegungen soll deutlich 
gemacht werden, warum mit dem selektiven Festphasensintern voraussichtlich 
kein vollständig dichter und homogener Volumenkörper erzeugt werden kann 
(zumindest nicht direkt, ohne eine Sinternachbehandlung in einem Ofen). Um 
durch den Festphasensintervorgang bei konventionellen Fertigungsverfahren 
eine vollständige Dichte zu erreichen, muss die Gründichte des Körpers für ZrO2 
bei mindestens etwa 48% und die Partikelgröße möglichst unter 1 μm liegen 
[MAIE02]. Anderenfalls verbleibt Porosität im Material. Üblicherweise wird eine 
solche Gründichte über einen Schlicker erzielt. Das heißt, dass zur Erzielung 
einer ausreichenden Gründichte der Schichten auch beim selektiven 
Festphasensintern die Schichten durch den Auftrag von Schlicker und 
nachfolgendes Trocknen erzeugt werden müssen (wie auch in [ADER06] 
beschrieben). Bei der Sinterung von einer Ausgangsdichte von beispielsweise 
48% auf vollständige Dichte tritt ein Volumenschwund von entsprechenden 
52% auf. Da das Material bei konventioneller Sinterung im gesamten 
Volumenkörper gleichzeitig und gleichmäßig in allen drei Raumrichtungen 
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schrumpft, kann ein homogenes und rissfreies Gefüge erzielt werden. Beim 
selektiven Lasersintern dagegen erfolgt das Sintern nur lokal im Bereich der 
Erwärmung durch den Laserstrahl. Folglich tritt auch die Schrumpfung nur lokal 
auf. Diese lokale Schrumpfung führt beim Abfahren einzelner Spuren mit dem 
Laserstrahl zu einem Aufbrechen der zuvor kompakten und homogenen 
Partikelschicht in der Umgebung der bearbeiteten Spur, wie in Bild 9 
schematisch dargestellt. Die entstandenen Defekte in der Partikelschicht 
werden durch die Diffusionsvorgänge des Festphasensinterns nicht geheilt. Die 
Defekte verbleiben als Poren und Risse im Volumenkörper. 
Bild 9 
Schematische 
Darstellung der 
Rissbildung beim 
selektiven 
Festphasensintern. 
Dargestellt ist eine 
Aufsicht auf die 
Pulverschicht. 
 
 
Verfahrensansatz des selektiven Laserschmelzens: Das selektive 
Laserschmelzen oder SLM hat gegenüber dem Festphasensintern den Vorteil, 
dass keine speziellen Anforderungen an die Dichte der Pulverschicht gestellt 
werden. Daher kann trockenes Pulver mittels eines Schiebers in lockerer 
Schüttung aufgetragen werden. Beim lokalen Schmelzen des Pulvers tritt 
gegenüber der lockeren Schüttung ebenfalls ein Volumenschwund auf, wegen 
der Fließfähigkeit der Schmelze können die einzelnen Spuren aber dennoch 
nahtlos aneinandergefügt werden. Etwaige in der Pulverschicht vorhandene 
oder entstehende Fehlstellen werden beim Schmelzen beseitigt. Die Schmelze 
legt sich an das bereits umgeschmolzene Material, d.h. an die darunterliegende 
Schicht und die vorangegangene Spur an. Auf diese Weise kann mit dem 
selektiven Laserschmelzen von keramischem Pulver direkt eine vollständige 
Dichte des hergestellten Volumenkörpers erreicht werden. 
 
 
 
Laserstrahl Verdichtetes Material 
Pulverschicht 
Risse durch Schrumpfung 
Pfad des Laserstrahls 
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5.2 Funktionsprinzip des Selective Laser Melting 
Das SLM umfasst die folgenden Verfahrensschritte: 
1) Die CAD-Daten der herzustellenden Geometrie werden in Form eines 
Schichtenmodells aufbereitet und Scanvektordaten für die Lenkung des 
Laserstrahls werden generiert. 
2) Eine dünne Pulverschicht wird auf der Bauplattform aufgetragen. 
3) Die gewünschten Bereiche der Pulverschicht werden mit einem fokussierten 
Laserstrahl selektiv geschmolzen. Zu diesem Zweck wird der Laserstrahl mit 
zwei von Galvanometerantrieben betätigten Spiegeln über das Pulverbett 
bewegt. 
4) Die Bauplattform wird um den Betrag der Schichtdicke abgesenkt. 
5) Die Schritte 2 bis 4 werden wiederholt, bis alle Schichten aufgebaut 
worden sind. Daraufhin kann das lose Pulver entfernt werden und das 
Objekt von der Bauplattform getrennt werden. 
Eine schematische Illustration dieser Schritte ist im Anhang zu finden. Der 
Vorgang des Schmelzens des Pulvers mit der Laserstrahlung ist in Bild 10 
schematisch dargestellt. Bei der Fortbewegung des Laserstahls wird nicht nur 
das Pulver vollständig geschmolzen, sondern auch ein Teil des 
darunterliegenden Materials der vorherigen Schicht wird nochmals mit 
aufgeschmolzen. Hierdurch wird ein vollständiger Verbund der Schichten ohne 
Bindefehler und eine homogene Mikrostruktur im aufgebauten Körper erreicht. 
Bild 10 
Schematische 
Darstellung des 
Schmelzens von 
Pulver beim SLM 
 
 
 
 
Flächen werden durch parallele, überlappende Spuren erzeugt und ein 
Volumen durch das Übereinanderlegen von Schichten, wie in Bild 11 
dargestellt. Der Abstand zwischen den Mittellinien der Spuren (den 
Scanvektoren) wird als Schraffurabstand bezeichnet. Zur Verbesserung der 
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Homogenität des aufgebauten Materials wird meist mit zwei um 90° versetzten 
Scanrichtungen gearbeitet und mit jeder Schicht die Scanrichtung alterniert. 
Bild 11 
Links: Schematische 
Darstellung der 
Bearbeitung einer 
Fläche beim SLM 
Rechts: 
Schematische 
Darstellung des 
Aufbauens von 
Volumen aus 
einzelnen Spuren 
(Quelle rechtes Bild: 
[OVER03]) 
 
     
 
 
5.3 Grundlagen 
5.3.1 Absorption der Laserstrahlung 
Für das selektive Schmelzen der Keramik ist eine oberflächennahe Absorption 
eines möglichst hohen Anteils der eingestrahlten Laserleistung vorteilhaft. 
Trifft Laserstrahlung auf ein keramisches Material, wird ein Teil der Strahlung 
an der Oberfläche reflektiert und der übrige Teil tritt in das Material ein. 
Innerhalb des Materials nimmt die Intensität (d.h. die Leistung pro Fläche) der 
Strahlung ab, d.h. Energie wird auf dem Weg der Strahlung durch das Material 
absorbiert. In Nichtleitern ist für die Absorption von Strahlung im infraroten 
Spektralbereich die elektronische Polarisation, d.h. eine Auslenkung der 
Elektronen um die Ruhelage der Atomkerne, sowie insbesondere die ionische 
Polarisation, d.h. die Verschiebung von unterschiedlich geladenen Ionen im 
Kristallgitter gegeneinander während der Wechselwirkung mit der 
elektromagnetischen Strahlung verantwortlich [POPR05]. Das Abklingen der 
Intensität der Strahlung nach Eintritt in das Material kann durch das Lambert-
Beer’sche Gesetz beschrieben werden (Gleichung 1) [POPR08]. 
zeII  0  Gleichung 1 
I  Intensität 
I0  Intensität beim Eintritt in das Material 
   Absorptionskoeffizient 
z  Abstand von der Oberfläche 
Schraffurabstand dy 
x-Scanrichtung
y-Scanrichtung 
Laserstrahl-
durchmesser dL 
Scanvektoren 
Sollkontur 
Schraffurabstand dy 
Laserstrahl-
durchmesser dL 
Schicht-
dicke dS 
Aufbau-
richtung z 
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Der Kehrwert des Absorptionskoeffizienten wird als optische Eindringtiefe 
bezeichnet (Gleichung 2, [LAWR04], [SEME06]). 

1  Gleichung 2 
   Optische Eindringtiefe 
Die optische Eindringtiefe nach der Definition in Gleichung 2 gibt an, in 
welcher Tiefe die Intensität auf das 1/e-fache der ursprünglichen Intensität 
abgesunken ist, d.h. in welcher Tiefe bereits 63,21% der Strahlung absorbiert 
worden sind. Bei einem niedrigen Absorptionskoeffizienten   und einer 
geringen Materialstärke kann Strahlung wieder aus dem Material austreten, 
d.h. transmittiert werden. In diesem Fall teilt sich die ursprünglich eingestrahlte 
Leistung in einen reflektierten, einen absorbierten und einen transmittierten 
Anteil auf. Die jeweiligen Verhältnisse der Anteile zur eingestrahlten Leistung 
werden Reflexionsgrad, Absorptionsgrad und Transmissionsgrad genannt. 
Aufgrund der Energieerhaltung ist die Summe dieser drei Größen gleich eins 
(Gleichung 3, [POPR05]). 
1 TAR  Gleichung 3 
R  Reflexionsgrad 
A  Absorptionsgrad 
T  Transmissionsgrad 
Sowohl der Reflexionsgrad, d.h. der an der Oberfläche reflektierte Anteil, als 
auch der Absorptionskoeffizient und damit die Eindringtiefe hängen bei einem 
gegebenen keramischen Werkstoff von der Wellenlänge der Laserstrahlung ab. 
Weitere Einflussgrößen die den Reflexionsgrad beeinflussen sind u.a. die 
Oberflächenbeschaffenheit (z.B. Rauheit) sowie die Temperatur der Oberfläche. 
Einflussgrößen die den Absorptionskoeffizienten beeinflussen sind u.a. das 
Gefüge sowie die Temperatur des keramischen Werkstoffes. Darüber hinaus 
kann der Reflexionsgrad sowie die Absorption nahe der Oberfläche durch die 
Bildung eines Plasmas beeinflusst werden. Die Luft sowie ggf. gasförmige 
Keramik am Ort des Auftreffens der Laserstrahlung können bei hoher Intensität 
der Laserstrahlung in den Plasmazustand gelangen. Das Plasma kann 
Laserstrahlung absorbieren und Energie an die Keramik abgeben [POPR05]. 
In der Literatur sind u. a. für Aluminiumoxidkeramik (polykristallin) 
experimentelle Untersuchungen zur Absorption von Laserstrahlung 
veröffentlicht. In [ZHAN98] wird der Absorptionsgrad von Aluminiumoxid bei 
einer Wellenlänge von 1064 nm in Abhängigkeit von der Temperatur der Probe 
über eine Messung der reflektierten Strahlung ermittelt. Hier zeigt sich eine 
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starke Temperaturabhängigkeit des Absorptionsgrades (Bild 12). Der Übergang 
in die Schmelzephase bei einer Temperatur von ca. 2040°C verursacht keine 
signifikante Änderung des Absorptionsgrades. In [EXNE93] werden ebenfalls 
Ergebnisse zur Absorption von Strahlung der Wellenlänge 1060 nm in 
Aluminiumoxidkeramik in Abhängigkeit von der Temperatur beschrieben. In 
[ALVE92] wird der experimentell ermittelte Absorptionsgrad von 
Aluminiumoxidkeramik bei einer Wellenlänge von 10,6 μm in Abhängigkeit von 
der Temperatur der Keramik angegeben. Die Messungen erfolgten mittels 
Laserkalorimetrie an 2 mm dicken Plättchen. In [LAWR04] werden Versuche zur 
Bestimmung des Absorptionskoeffizienten in Aluminiumoxid über die Messung 
der Tiefe des Materialabtrages durch Verdampfung bei der Bearbeitung mit 
Laserstrahlung beschrieben. Aufgrund dieses Messverfahrens ist anzunehmen, 
dass der ermittelte Absorptionskoeffizient für Temperaturen im Bereich der 
Verdampfungstemperatur der Keramik gilt. Bei der Auswertung 
vernachlässigen die Autoren die Wärmeleitung in der Keramik, was ihrer 
Einschätzung nach bei den verwendeten Intensitäten und Pulsdauern eine 
geeignete Vereinfachung ist [LAWR04]. In Tabelle 7 sind einzelne in den vier 
Quellen angegebene quantitative Ergebnisse zusammengestellt. 
 
Quelle Probendicke Temperatur 10,6 μm 1064 nm 
   A  A T R  
Raumtemperatur 20%      [ALVE92] 2 mm 
1200°C 51%      
Raumtemperatur   11% - 89%  [ZHAN98] Keine Angabe 
2365°C   95% - 5%  
Raumtemperatur   10% 20% 70% 596,3 m-1 
( = 
1,678 mm) 
[EXNE93] 0,68 mm 
1700°C   31% 17% 52% 1526,5 m-1 
( = 
0,655 mm) 
[LAWR04] 5 mm Raumtemp. für die 
Messung von A, 
Keine Angabe für die 
Messung von  
76% 3316 m-1 
( = 
0,302 mm) 
68%   9011 m-1 
( = 
0,111 mm) 
Tabelle 7: Werte aus der Literatur zu Reflexion, Transmission und Absorption in Aluminiumoxidkeramik. 
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Bild 12 
Absorptionsgrad von 
Al2O3-Keramik in 
Abhängigkeit der 
Temperatur für eine 
Wellenlänge von 
1,06 μm. 
Quelle: [ZHAN98] 
 
 
 
Zum Absorptionsgrad und Absorptionskoeffizienten in Zirkonoxidkeramik sind 
Angaben in [LAWR02] zu finden (Tabelle 8). Ähnlich wie in [LAWR04] erfolgt 
auch hier die Messung des Absorptionskoeffizienten über die Tiefe des 
Materialabtrages bei der Bearbeitung mit Laserstrahlung und somit bei 
Temperaturen im Bereich der Verdampfungstemperatur der Keramik. 
 
Quelle Probendicke Temperatur 10,6 μm 1064 nm 
   A  A T R  
[LAWR04] 5 mm Raumtemp. für die 
Messung von A, 
Keine Angabe für die 
Messung von  
68% 2981 m-1 
( = 
0,336 mm) 
63%   5488 m-1 
( = 
0,182 mm) 
Tabelle 8: Werte aus der Literatur zur Absorption in Zirkonoxidkeramik. 
 
 
Messungen mittels Spektrometer 
Die Absorptionseigenschaften von Pulverschichten unterscheiden sich von den 
Absorptionseigenschaften von Plättchen aus Vollmaterial. Zur Bestimmung der 
Absorption von Strahlung der Wellenlänge 1064 nm in keramischen 
Pulverschichten aus dem für die SLM Versuche verwendeten Pulver wurden 
Messungen mit einem Spektrometer bei Raumtemperatur durchgeführt. Hierzu 
wurde Pulver des entsprechenden Werkstoffs (Partikelgröße 20 μm bis 45 μm, 
kantige Partikelform, Pulvertyp A vgl. Abschnitt 4.6) in einen Spalt zwischen 
zwei Glasplatten mit Antireflexionsbeschichtung eingefüllt. Zur Messung diente 
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das Spektrometer Perkin Elmer Lambda 19. Gemessen wurde die diffuse und 
gerichtete Reflexion mit Hilfe einer Ulbrichtkugel, sowie die diffuse und 
gerichtete Transmission, ebenfalls mit Hilfe einer Ulbrichtkugel. Der 
Absorptionsgrad wurde mittels Gleichung 3 errechnet. In Bild 13 und Tabelle 9 
sind Ergebnisse dieser Messungen dargestellt. Bei den Messungen handelt es 
sich um Einzelmessungen, d.h. jede der angegebenen Kombinationen aus 
Werkstoff und Schichtdicke wurde nur einmal gemessen. 
Bild 13 
Transmissionsgrad, 
Reflexionsgrad und 
Absorptionsgrad an 
Pulverschichten einer 
Dicke von 100μm 
bei einer 
Wellenlänge von 
1064 nm bei Raum-
temperatur 
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Werkstoff Schichtdicke Reflexionsgrad Transmissionsgrad Absorptionsgrad 
75 μm 71,3 % 28,7 % 0,0 % Al2O3 
100 μm 71,5 % 26,7 % 1,8 % 
75 μm 67,8 % 28,5 % 3,7 % MgAl2O4 
100 μm 67,5 % 27,5 % 4,9 % 
75 μm 68,1 % 28,6 % 3,3 % MgO 
100 μm 73,6 % 20,8 % 5,6 % 
75 μm 73,5 % 19,9 % 6,6 % ZrO2 
100 μm 75,5 % 16,3 % 8,3 % 
Tabelle 9: Messergebnisse an Pulverschichten mit einem Spektrometer bei einer Wellenlänge von 1064 nm bei Raumtemperatur. 
Alle untersuchten Werkstoffe zeigen bei der Wellenlänge der Nd:YAG-
Laserstrahlung von 1064 nm einen sehr hohen Reflexionsgrad sowie einen sehr 
geringen Absorptionsgrad. Nur wenige Prozent der einfallenden Strahlung 
werden bei Raumtemperatur von der Pulverschicht absorbiert. Der für Al2O3 
ermittelte Reflexionsgrad sowohl bei 75 μm als auch bei 100 μm 
Pulverschichtdicke entspricht etwa dem in [EXNE93] angegebenen in Höhe von 
70%. Ein geeignetes, mit einer Ulbrichtkugel ausgestattetes Spektrometer für 
eine vergleichende Messung bei einer Wellenlänge von 10,6 μm stand nicht zur 
Verfügung. Für den Vergleich der Absorption von Strahlung der beiden 
Wellenlängen wurden Aufschmelzversuche durchgeführt, wie im folgenden 
Abschnitt beschrieben. 
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Experimente zur Bestimmung der Aufschmelzgrenze 
Zum Schmelzen der Keramik wird eine bestimmte Energie pro Volumeneinheit 
benötigt. Versuche unter Variation der eingestrahlten Laserleistung (bei 
konstantem Strahldurchmesser und konstanter Scangeschwindigkeit) zur 
Bestimmung der Grenze, ab der ein Aufschmelzen der Keramik erreicht wird, 
lassen Rückschlüsse auf die Absorption der Laserstrahlung in der Keramik zu. 
Eine quantitative Bestimmung des Absorptionsgrades ist mit der Methode nicht 
möglich, wohl aber ein direkter Vergleich verschiedener Wellenlängen und 
verschiedener Probentemperaturen. Für die Untersuchungen wurden Felder der 
Abmessungen 2 mm x 4 mm auf glatten Keramikplättchen belichtet. Die Felder 
wurden mit einem Laserstrahl eines Durchmessers von 200 μm Linie für Linie 
mit einer Geschwindigkeit von 200 mm/s abgescannt. Die Wahl dieser 
Parameter basiert auf typischen Werten für das SLM mit Metallwerkstoffen. Die 
Laserstrahlquelle wurde im Dauerstrichbetrieb (cw-Betrieb) eingesetzt. Die 
Laserleistung wurde von Versuch zu Versuch gesteigert, bis ein Aufschmelzen 
der Keramik beobachtet werden konnte. 
Bei Verwendung einer CO2-Laserstrahlquelle (10,6 μm) kann bei Al2O3 bei 
Raumtemperatur ab einer Leistung von etwa 8 W ein Schmelzen beobachtet 
werden. Beim Werkstoff ATZ (80 Gew.-% ZrO2 / 20 Gew.-% Al2O3) ist ab einer 
Leistung von 6 W ein Schmelzen zu beobachten. Bild 14 zeigt Fotos von 
bearbeiteten Feldern oberhalb dieser Aufschmelzgrenze. Mit steigender 
Leistung ist ein immer stärkeres Aufschmelzen der Keramik zu beobachten. 
Unterhalb der 6 W sind keine Spuren von Schmelze auf der Oberfläche zu 
erkennen. Bei einem eutektischen ZrO2 / Al2O3 Gemisch (41,5 Gew.-% ZrO2 / 
58,5 Gew.-% Al2O3, mit Y2O3 stabilisiert) liegt die Aufschmelzgrenze bei etwa 
10 W. 
Bild 14 
Aufsicht auf 
umgeschmolzene 
Felder zur 
Bestimmung der 
Aufschmelzgrenze; 
Werkstoff: ATZ; 
CO2-Laserstrahl-
quelle; Laserleistung 
wie angegeben; 
Raumtemperatur 
 
  
 6 W                                   8 W                                   22 W 
 
Bei Verwendung einer Nd:YAG-Laserstrahlquelle (1064 nm) und unveränderter 
Scangeschwindigkeit und gleichem Laserstrahldurchmesser zeigt sich bei 
Raumtemperatur bei allen drei Werkstoffen eine signifikant geringere 
Absorption. Bis zur maximalen Leistung der verwendeten Strahlquelle von 
125 W kann bei Al2O3 kein Schmelzen beobachtet werden. Der Werkstoff ATZ 
schmilzt ab einer Leistung von 30 W und das eutektische ZrO2 / Al2O3 Gemisch 
1 mm 1 mm 1 mm 
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ab einer Leistung von etwa 80 W. Diese deutlich höhere erforderliche Leistung 
als bei 10,6 μm Wellenlänge ist entweder auf einen höheren Reflexionsgrad bei 
1064 nm Wellenlänge oder einen geringeren Absorptionskoeffizienten (höhere 
Eindringtiefe) oder eine Kombination aus beidem zurückzuführen. Nach 
Überschreiten der mindestens zum Schmelzen erforderlichen Laserleistung stellt 
sich unmittelbar ein breites Schmelzbad ein und Verdampfung kann anhand 
von Rauchbildung beobachtet werden. Das Erscheinungsbild der bearbeiteten 
Fläche ändert sich bei weiterer Steigerung der Leistung nicht mehr merklich, 
wie in Bild 15 erkennbar. In einigen Fällen erscheint ein Teil der Fläche 
unbearbeitet, der übrige Teil stark umgeschmolzen (Bild 15). Diese 
Beobachtungen lassen den Schluss zu, dass bei hoher Temperatur die Nd:YAG-
Laserstrahlung sehr viel stärker absorbiert wird als bei Raumtemperatur, wie 
auch in der Literatur beschrieben (s.o.). Sobald die Keramik einmal erhitzt bzw. 
geschmolzen ist, führt die hohe Absorption zu einem heftigen Umschmelzen 
und sogar zu Verdampfung der Keramik. Wird diese Schwelle nicht erreicht, 
erfolgt keinerlei Bearbeitung. Dieser abrupte Übergang zwischen sehr geringer 
Absorption und sehr starker Absorption wirkt sich negativ auf den SLM Prozess 
aus, u.a. indem er das nutzbare Prozessfenster einschränkt (vgl. Abschnitt 
6.3.4). 
Bild 15 
Aufsicht auf 
umgeschmolzene 
Felder zur 
Bestimmung der 
Aufschmelzgrenze; 
Werkstoff: 
Eutektisches 
Gemisch aus Al2O3 
und ZrO2; 
Nd:YAG-Laserstrahl-
quelle; Laserleistung 
wie angegeben; 
Raumtemperatur 
 
   
 80W                        90W                       100W                     120W 
In einer weiteren Versuchsreihe wurde die Abhängigkeit der Aufschmelzgrenze 
von der Vorwärmtemperatur, d.h. der Temperatur der Keramikprobe, ermittelt. 
Hierzu wurde eine Nd:YAG-Laserstrahlquelle sowie das eutektische ZrO2 / Al2O3 
Gemisch verwendet. Die Vorwärmung erfolgte mit dem in Abschnitt 8.3 
beschriebenen Aufbau durch flächige Beaufschlagung mit einem CO2-
Laserstrahl. Die Temperatur der Probe vor Beginn des Scanvorgangs wurde 
dabei mit einem Quotientenpyrometer gemessen. Das Diagramm in Bild 16 
zeigt die zum Schmelzen erforderliche Laserleistung in Abhängigkeit von der 
Temperatur. Die Laserleistung wurde in 10 W Schritten variiert. Mit steigender 
Temperatur sinkt die Aufschmelzgrenze. Bei einer Temperatur der 
Keramikprobe von 1790°C liegt die zum Schmelzen erforderliche Leistung mit 
30 W noch immer um den Faktor 3 höher als die 10 W bei Verwendung einer 
CO2-Laserstrahlquelle bei Raumtemperatur. Die Absorption der Nd:YAG-
Umgeschmolzene 
Fläche 
1 mm 
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Laserstrahlung ist also auch bei einer derart hohen Vorwärmtemperatur noch 
deutlich geringer als die der CO2-Laserstrahlung bei Raumtemperatur. 
Bild 16 
Zum Aufschmelzen 
erforderliche 
Laserleistung in 
Abhängigkeit der 
Vorwärmtemperatur; 
Werkstoff: 
Eutektisches 
Gemisch aus Al2O3 
und ZrO2; 
Nd:YAG-Laserstrahl-
quelle 
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Aufgrund dieser Ergebnisse wird erwartet, dass eine CO2-Laserstrahlquelle für 
das SLM geeigneter ist als eine Nd:YAG-Laserstrahlquelle. Mit beiden 
Strahlquellen ist ein Schmelzen der Keramik möglich. Die CO2-Laserstrahlung 
ermöglicht eine kontinuierliche Einstellung der eingebrachten Energie und 
damit der Schmelzspurbreite oder Einschmelztiefe, während bei Verwendung 
von Nd:YAG-Laserstrahlung eine Schwelle existiert, unterhalb derer kein 
Schmelzen erfolgt und oberhalb derer bereits Material verdampft. Unter 
Verwendung von CO2-Laserstrahlung wird daher ein stabilerer, gleichmäßigerer 
SLM Prozess erwartet. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Laserstrahlung der Wellenlänge 10,6 μm wird von den verwendeten 
Keramiken deutlich besser absorbiert als Laserstrahlung der Wellenlänge 
1064 nm. Dies äußert sich darin, dass bei 1064 nm Wellenlänge die zum 
Schmelzen der Keramik mindestens erforderliche Laserleistung um ein 
Vielfaches höher liegt (beim eutektischen ZrO2 / Al2O3 Gemisch bei 
Raumtemperatur um den Faktor 8). 
 Bei 1064 nm Wellenlänge und insbesondere bei Al2O3 steigen sowohl der 
Absorptionsgrad A als auch der Absorptionskoeffizient  mit der Temperatur 
stark an. 
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5.3.2 Schmelzen und Erstarrung von Keramikwerkstoffen 
Die Oxidkeramiken ZrO2, Al2O3, MgAl2O4 und MgO zeigen unter 
Luftatmosphäre oberhalb ihrer Schmelztemperatur eine Schmelzephase. Bei der 
Erwärmung über die Schmelztemperatur hinaus tritt keine Zersetzung auf. Bei 
Abkühlung der Schmelze erstarrt die Keramik und kristallisiert. In 
Ausnahmefällen kann die Keramik auch ohne eine Kristallisation erstarren, so 
dass sich ein amorphes Material bildet. Dies kann z.B. bei dem in der 
vorliegenden Arbeit untersuchten Gemisch aus ZrO2 und Al2O3 eintreten, wenn 
die Erstarrungsgeschwindigkeit ausreichend hoch ist [KALO84], [MCKI87] (siehe 
auch Abschnitte 3.7 und 6.3.7). 
Viele andere keramische Stoffe, wie z.B. Tricalciumphosphat (TCP), 
Siliziumcarbid (SiC) oder Siliziumnitrid (Si3N4) sind nicht schmelzbar. Si3N4 
beispielsweise zersetzt sich in Silizium und Stickstoff noch bevor die 
Schmelztemperatur erreicht wird. Lediglich unter einer Ammoniak- oder 
Stickstoffatmosphäre unter hohem Druck kann ein Schmelzen der Keramik 
ohne Zersetzung erreicht werden. 
 
5.4 Verwendete Anlagentechnik für die experimentellen Untersuchungen 
Für die in Abschnitt 5.5 beschriebenen Untersuchungen zum SLM wurde als 
Laserstrahlquelle ein CO2-Laser des Typs SM400P der Firma Feha-GmbH 
verwendet. Hierbei handelt es sich um einen axial angeregten, längsgeströmten 
Niederdruckgasentladungslaser der im Single-Mode (TEM00) Betrieb arbeitet, 
mit einer Beugungsmaßzahl von M² < 1,25 und einer maximalen 
Ausgangsleistung von 400 W. Die Wellenlänge der Laserstrahlung ist 10,6 μm. 
Für die Untersuchungen wurde die Laserstrahlquelle im Dauerstrichbetrieb 
(continuous wave – cw) eingesetzt. 
Weitere Komponenten des Versuchsaufbaus sind ein Galvanometerscanner für 
die Ablenkung des Laserstrahls (Fa. Scanlab), eine Fokussieroptik sowie eine 
Prozesskammer, welche u.a. die Bauplattform mit Linearpositioniereinheit, den 
Pulvervorrat sowie den Pulverschichtauftragmechanismus enthält. Der 
Versuchsaufbau ist in Bild 17 schematisch dargestellt. 
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Bild 17 
Schematische 
Darstellung des 
Versuchsaufbaus für 
das SLM 
 
 
 
 
 
 
5.5 Untersuchungen und Ergebnisse zum SLM mit einkomponentigen 
Keramikwerkstoffen 
Experimentelle Untersuchungen zur Verarbeitung von einkomponentigen 
Keramikwerkstoffen mit dem SLM Verfahren wurden mit Al2O3, ZrO2 und 
MgAl2O4 durchgeführt. Hierzu wurde versucht, quaderförmige Probekörper der 
Abmessungen 8 mm x 8 mm x 8 mm mittels SLM herzustellen. Als Substrat-
werkstoff wurde Aluminium verwendet (vgl. Abschnitt 6.3.1). Als Pulver kam 
ausschließlich gemahlenes geschmolzenes Pulver zum Einsatz (vgl. Abschnitt 
4.6, Pulvertyp A). Die Versuche wurden an Luft d.h. ohne eine Schutzgas-
atmosphäre durchgeführt. Die hergestellten keramischen Probekörper wurden 
zur Auswertung in eine Kunststoffmasse eingebettet und mit Diamantschleif-
mittel wurden von der Oberfläche aus einige Millimeter der Keramik plan 
abgeschliffen, um einen repräsentativen Schnitt durch das Innere des Körpers 
zu erhalten (diese Präparation wird im Folgenden "Querschliff" genannt). 
Aus ZrO2 mit Y2O3-Stabilisierung gelang es nicht, einen Volumenkörper 
aufzubauen. Nach wenigen aufgebauten Schichten löste sich das 
Keramikmaterial vom Substrat ab. Mit unstabilisiertem, d.h. reinem ZrO2 konnte 
zwar ein Volumen aufgebaut werden, das Material zeigte aber starke 
Rissbildung und Verformung wie in Bild 18 gezeigt. Die für den Versuch 
verwendeten Verfahrensparameter sind in der Bildbeschriftung angegeben. 
Dafür wurden folgende Formelzeichen gewählt, die auch in den folgenden 
Kapiteln benutzt werden: Laserleistung am Werkstück PL; 
Scangeschwindigkeit vS; Schraffurabstand dy; Laserstrahldurchmesser dL; 
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Schichtdicke dS (vgl. auch Bild 11); Vorwärmtemperatur TV. Wenn keine 
Vorwärmung eingesetzt worden ist, wird in den Bildbeschriftungen keine 
Vorwärmtemperatur TV angegeben. 
Sowohl aus Al2O3, als auch aus MgAl2O4 können Volumenkörper mit SLM 
hergestellt werden. Das vollständige Schmelzen des Keramikpulvers führt zu 
einem Gefüge hoher Dichte. Die aufgebauten Probekörper weisen aber eine 
große Zahl an Rissen auf, die in Bild 19 im Querschliff erkennbar sind. Die 
Richtung des Aufbaus der Schichten (z-Richtung) liegt im Bild von unten nach 
oben. Bei der Präparation des Querschliffs brechen aufgrund der Risse 
zahlreiche Stücke aus dem Material heraus. Dies führt zu dem Eindruck eines 
porösen Materials. 
Bild 18 
Mit SLM aus reinem 
ZrO2 hergestellte 
Volumenkörper 
 
PL = 130 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 140 μm 
dL = 200 μm 
dS = 30 μm 
TV = 550°C 
Nd:YAG-Laserstrahl-
quelle 
 
 
 
Bild 19 
Links: 
Querschliff einer mit 
SLM aus Al2O3 
hergestellten Probe 
(Lichtmikroskop) 
Rechts: 
Querschliff einer mit 
SLM aus Spinell 
hergestellten Probe 
(REM Aufnahme) 
 
 
  PL = 130 W; vS = 200 mm/s; dy = 190 μm 
dL = 280 μm; dS = 30 μm; CO2-Laserstrahlquelle 
PL = 100 W; vS = 600 mm/s; dy = 50 μm 
dL = 200 μm; dS = 30 μm; CO2-Laserstrahlquelle 
 
Aufnahmen der Oberfläche einer einzelnen geschmolzenen Schicht aus Al2O3 
zeigen, dass die Korngröße der erstarrten Keramik in der Größenordnung von 
100 μm liegt (Bild 20 links). Die Oberfläche einer einzelnen geschmolzenen 
Schicht aus ZrO2 (mit 6 Gew.-% Y2O3) zeigt eine Korngröße von etwa 20 μm 
bis 100 μm (Bild 20 rechts). Die Proben wurden bei einer Vorwärmtemperatur 
von 1850°C mit dem in Abschnitt 8.3 beschriebenen Versuchsaufbau 
bearbeitet. Derartig große Körner entstehen durch das weitgehend 
8 mm 
500 μm 500 μm 
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ungehemmte Kornwachstum bei der Erstarrung aus der Schmelze. Die 
Korngröße ist deutlich größer als in konventionell hergestellter Keramik. Für 
gesinterte ZrO2-Keramik wird eine Korngröße < 1 μm angestrebt. Eine größere 
Korngröße führt zu einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften, 
insbesondere der Risszähigkeit und der Biegefestigkeit. Ein weiterer Nachteil ist, 
dass der in Abschnitt 6.1.3 beschriebene Mechanismus der plastischen 
Verformung bei einer Korngröße in der Größenordnung von 20 μm bis 100 μm 
nicht mehr möglich ist. 
Bild 20 
Oberflächen von 
umgeschmolzenen 
Schichten 
(Lichtmikroskop) 
Links: Al2O3 
Rechts: ZrO2 
(mit 6 Gew.-% Y2O3) 
 
 
  
  PL = 70 W; vS = 200 mm/s; dy = 50 μm 
dL = 200 μm; Einzelschicht; TV = 1850°C; Ytterbium-
Faserlaser 
PL = 60 W; vS = 200 mm/s; dy = 50 μm 
dL = 200 μm; Einzelschicht; TV = 1850°C; Nd:YAG-
Laserstrahlquelle 
 
Aufgrund der Risse ist die erwartete Festigkeit der mit SLM aus Al2O3 oder 
MgAl2O4 aufgebauten Körper gering. Die Herstellung von komplex geformten 
Volumenkörpern ist nur sehr bedingt möglich, weil die Körper in 
überhängenden Bauteilbereichen aufbrechen und sich stark verformen. Die 
Verarbeitung von ZrO2-Keramik, welche die für die hier betrachteten 
Anwendungen wichtigste Keramik ist, ist mit dem SLM bisher nicht möglich. Im 
folgenden Abschnitt 6 wird ein Werkstoffgemisch aus ZrO2 und Al2O3 
beschrieben, welches sowohl eine deutlich reduzierte Rissbildung gegenüber 
reinem Al2O3 oder reinem ZrO2 zeigt, als auch die Herstellung komplex 
geformter Bauteile ermöglicht und das Potenzial hat, mindestens genau so gute 
mechanische Eigenschaften wie konventionelles ZrO2 zu erreichen. Mit diesem 
Werkstoffgemisch kann bei der Erstarrung ein deutlich feinkörnigeres Gefüge 
als mit den einkomponentigen Keramiken erreicht werden. Eine vollständige 
Vermeidung der Rissbildung gelingt nur mit einer Vorwärmung der Keramik auf 
eine Temperatur von mindestens ca. 1600°C, wie in den Abschnitten 7.3 und 8 
beschrieben. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Aus ZrO2 mit Y2O3-Stabilisierung konnten keine Volumenkörper mit SLM 
aufgebaut werden. 
100 μm 100 μm 
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 Aus reinem ZrO2 mit SLM aufgebaute Volumenkörper weisen starke 
Rissbildung, Verformung und Ausbrüche auf. 
 Sowohl aus Al2O3, als auch aus MgAl2O4 können Volumenkörper mit SLM 
hergestellt werden. Diese weisen eine große Zahl an Mikrorissen auf und 
komplexe Geometrien mit Überhängen sind nicht realisierbar. 
 Beim Laserschmelzen von einkomponentigen Keramikwerkstoffen, wie z.B. 
Al2O3 oder ZrO2, entstehen grobkörnige Gefüge mit Korngrößen in der 
Größenordnung von 100 μm. 
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6 Verarbeitung eines Gemisches aus ZrO2 und Al2O3 
6.1 Beschreibung des Konzeptes und Grundlagen 
6.1.1 Phasendiagramm und Erstarrungsverhalten 
Die Verwendung eines Gemisches aus ZrO2 und Al2O3 hat gegenüber den 
beiden reinen Stoffen zwei Vorteile: Zum einen wird eine Senkung der 
Erstarrungstemperatur der Keramik und zum anderen ein feinkörniges Gefüge 
bei der Erstarrung erreicht. Reines Al2O3 schmilzt bei einer Temperatur von 
etwa 2040°C, reines ZrO2 erst bei einer Temperatur von etwa 2710°C. Diese 
hohe Schmelz- bzw. Erstarrungstemperatur ist einer der Gründe für die 
Schwierigkeit der Verarbeitung mit SLM. Dadurch treten große 
Temperaturdifferenzen und -gradienten auf, die zu Spannungen und 
Rissbildung führen (vgl. Kapitel 7). Eine deutliche Senkung der Erstarrungs-
temperatur ist möglich durch Verwendung eines Gemisches aus ZrO2 und 
Al2O3. Diese beiden Stoffe bilden ein eutektisches System, d.h. es handelt sich 
um Stoffe, die im festen Zustand keine oder nur eine geringe gegenseitige 
Löslichkeit zeigen und keine Verbindung miteinander eingehen. Das 
Phasendiagramm des binären Systems ZrO2 - Al2O3 ist in Bild 21 dargestellt. 
Dieses Phasendiagramm entspricht dem in [LAKI97] dargestellten und basiert 
auf experimentellen Untersuchungen aus verschiedenen Literaturquellen. 
Weitere, teilweise leicht abweichende Phasendiagramme von diesem System 
sind in [JERE00] und [FABR04] zu finden. Die Schmelz- bzw. Erstarrungs-
temperatur der eutektischen Mischung (ca. 41,5 Gew.-% ZrO2 / 
58,5 Gew.-% Al2O3) liegt bei etwa 1860°C, d.h. deutlich unterhalb der 
Erstarrungstemperaturen der beiden Reinstoffe. Allein durch diesen Unterschied 
in der Erstarrungstemperatur ist ein bedeutender Vorteil hinsichtlich der 
Vermeidung von Rissbildung gegeben, weil eine geringere Temperaturdifferenz 
zwischen Erstarrungstemperatur und Temperatur des umgebenden 
Keramikmaterials (Umgebungstemperatur bzw. Vorwärmtemperatur) die 
thermisch induzierten Spannungen reduziert (vgl. Abschnitt 7.1). Dies gilt auch 
für Mischungsverhältnisse außerhalb des eutektischen Punktes. Beispielhaft 
werden im Folgenden die Vorgänge bei der Abkühlung aus der Schmelze für 
eine Mischung aus 80 Gew.-% ZrO2 und 20 Gew.-% Al2O3 (dieses 
Mischungsverhältnis erwies sich bei den experimentellen Untersuchungen als 
vorteilhaft) anhand des Phasendiagramms beschrieben: Erreicht die Schmelze 
eine Temperatur von etwa 2200°C, beginnt ZrO2 aus der Schmelze zu erstarren 
und zu kristallisieren. Im Temperaturbereich zwischen 2200°C und 1860°C 
steigt der Anteil an festem ZrO2 bis auf einen Wert von 69,6 Gew.-% der 
Gesamtmasse an. Bei Unterschreiten der 1860°C erstarrt dann die restliche 
Schmelze (30,4 Gew.-% der Gesamtmasse), die an diesem Punkt genau die 
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eutektische Zusammensetzung aufweist. Weil bis zur Temperatur von 1860°C 
noch ein Schmelzeanteil von 30,4 Gew.-% vorhanden ist, können mechanische 
Spannungen abgebaut werden. Damit wird die Neigung zur Bildung von 
Spannungsrissen reduziert. 
Bild 21 
Phasendiagramm 
des Systems Al2O3- 
ZrO2 
(nach [LAKI97]) 
 
Nomenklatur: 
 
L: Flüssigphase 
(Liquid) 
 
F-ZrO2: Kubisches 
ZrO2 (Fluorite-like) 
 
T-ZrO2: Tetragonales 
ZrO2 
 
M-ZrO2: Monoklines 
ZrO2 
 
 
 
 
 
Der zweite oben genannte Vorteil dieses Werkstoffgemisches, die Erzielung 
eines feinkörnigen Gefüges, ist für das SLM Verfahren ebenfalls von großer 
Bedeutung. Eine einkomponentige Keramik bildet bei der Erstarrung Kristallite, 
die ungehemmt wachsen können. Daraus kann eine Korngröße von bis zu 
100 μm resultieren, wie in Abschnitt 5.5 beschrieben. Bei dem zweiphasigen 
Gemisch aus ZrO2 und Al2O3 ist das Kornwachstum durch die jeweilige andere 
Phase gehemmt. Die in den folgenden Abschnitten beschriebenen Ergebnisse 
zeigen, dass sich sowohl bei ZrO2-reichen Gemischen (Abschnitt 6.3.4), als auch 
insbesondere bei dem eutektischen Mischungsverhältnis ein feinkörniges 
Gefüge mit Korngrößen in der Größenordnung von unter 1 μm bis etwa 10 μm 
einstellt (Abschnitt 8.5.1, vgl. auch Abschnitt 3.7). Ein feinkörniges Gefüge ist 
sowohl für die mechanischen Eigenschaften der Keramik vorteilhaft, als auch 
eine Voraussetzung für eine plastische Verformbarkeit und damit für den 
Abbau von mechanischen Spannungen beim SLM Prozess (vgl. Abschnitt 6.1.3). 
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6.1.2 Erwartete mechanische Festigkeit 
Durch die Mischung von ZrO2 und Al2O3 ist gegenüber den beiden einzelnen 
Keramiken ZrO2 und Al2O3 keine Verschlechterung der Werkstoffeigenschaften 
zu erwarten. Im Gegenteil, die in Abschnitt 4.5 beschriebene ATZ-Keramik 
(80 Gew.-% ZrO2 / 20 Gew.-% Al2O3) erreicht noch höhere 
Biegefestigkeitswerte als ZrO2. Auch andere Mischungsverhältnisse haben das 
Potenzial, hohe Biegefestigkeit zu erreichen. In [HUAN05] wird die 
Biegefestigkeit eines Werkstoffes aus 60 Vol.-% ZrO2 (3Y-TZP) und 
40 Vol.-% Al2O3 mit 759 ±48 MPa angegeben. Werkstoffe aus 
80 Gew.-% Al2O3 und 20 Gew.-% ZrO2 werden ZTA (Zirconia Toughened 
Alumina) genannt und erreichen Biegefestigkeiten von etwa 480 MPa 
[BURG97]. Mit dem „laser floating zone“ Verfahren hergestellte Stäbe aus 
eutektischem Al2O3 / ZrO2 Gemisch (mit Y2O3 stabilisiert) erreichen eine 
Biegefestigkeit von bis zu 1600 MPa [PAST05] (vgl. Abschnitt 3.7). Die großen 
Unterschiede in den Festigkeitswerten resultieren zum einen aus dem 
unterschiedlich stark ausgeprägten Effekt der Umwandlungsverstärkung (vgl. 
Abschnitt 4.2) je nach Mischungsverhältnis und je nach Korngröße des 
Gefüges. Zum anderen wird die Biegefestigkeit bei Keramiken stark beeinflusst 
von Restporosität oder Defekten in der Oberfläche oder im Volumen (vgl. 
Abschnitt 7.2.1). Daher können auch bei gleicher Werkstoffzusammensetzung 
je nach Herstellungsverfahren und je nach Qualität deutlich unterschiedliche 
Festigkeiten vorliegen. 
 
6.1.3 Superplastizität 
Für die Verarbeitung eines Werkstoffes mit SLM ist eine plastische 
Verformbarkeit des Werkstoffes von großer Bedeutung im Hinblick auf die 
Vermeidung von Rissbildung. Wie in Abschnitt 7.1 beschrieben, werden beim 
SLM durch die starken Temperaturunterschiede innerhalb des im Aufbau 
befindlichen Volumenkörpers hohe mechanische Spannungen hervorgerufen. 
Nach dem lokalen Aufschmelzen und dem Erstarren und Abkühlen des 
Materials verbleiben zunächst Spannungen im Material, die unmittelbar oder im 
Verlauf des Aufbauprozesses so hohe Werte annehmen können, dass es zu 
Rissbildung kommt. Auch wenn die Spannungen nicht zur Bildung von Rissen 
führen, wirken sich (Zug-)Eigenspannungen negativ auf die mechanischen 
Eigenschaften des hergestellten Objektes aus. Ist das Material plastisch 
verformbar, können die Spannungen abgebaut werden. 
Viele Metalle und Metalllegierungen zeichnen sich durch eine gute Duktilität 
aus, d.h. sie sind plastisch verformbar. In vielen Fällen ist diese Verformbarkeit 
bereits bei Raumtemperatur gegeben. Keramische Werkstoffe gelten allgemein 
als nicht plastisch verformbar. Bei einer Dehnung über die elastische 
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Dehngrenze hinaus (bei ZrO2 typischerweise ca. 0,6 %) tritt unmittelbar ein 
Sprödbruch ein. 
Doch auch bei einigen keramischen Werkstoffen kann unter bestimmten 
Bedingungen eine ausgeprägte plastische Verformbarkeit beobachtet werden. 
Bei hoher Temperatur (etwa ab dem 0,6-fachen der Schmelztemperatur) 
können bestimmte Keramikwerkstoffe um mehrere 100% plastisch verformt 
werden. Eine Plastizität, die derart große Dehnungen unter Zugbeanspruchung 
erlaubt, wird Superplastizität genannt. Eine anerkannte Definition für 
Superplastizität wird in [NIEH97] angegeben: „Superplasticity is the ability of a 
polycrystalline material to exhibit, in a generally isotropic manner, very high 
tensile elongations prior to failure.“ 
Der vorherrschende Mechanismus, der die Verformung der Keramik ermöglicht, 
ist ein Kriechen durch Gleiten der Korngrenzen (grain-boundary sliding) 
[ZHOU05]. Neben dem Korngrenzengleiten ist ein Teil der Verformung auf eine 
Verformung der Körner (Intragranular Strain) zurückzuführen, während 
Kriechen durch Korngrenzendiffusionsprozesse eine untergeordnete Rolle spielt 
[ISHI00]. Ein Zusammenhang zwischen der Dehngeschwindigkeit und 
verschiedenen Einflussgrößen wie z.B. Spannung, Temperatur und Korngröße 
bei der plastischen Verformung von Keramik wird in Gleichung 4 (Mukherjee-
Bird-Dorn Gleichung) angegeben [ZHOU05]. 
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Zum Zusammenhang zwischen Dehngeschwindigkeit und Spannung werden in 
[ISHI00] Ergebnisse experimenteller Untersuchungen an einer Keramik aus 
20% ZrO2 und 80% Al2O3 präsentiert. Für den Exponenten n in Gleichung 4 
werden dort Werte zwischen 1 und 2 angegeben. Ein weiterer experimentell 
bestätigter Zusammenhang ist, dass mit steigender Temperatur die 
Dehngeschwindigkeit steigt (bei konstanter Spannung) bzw. bei konstanter 
Dehngeschwindigkeit mit steigender Temperatur die Spannung sinkt. Die 
Aktivierungsenergie Q, die eine quantitative Beschreibung der 
Temperaturabhängigkeit erlaubt, wird in [ISHI00] mit 650 kJ/mol bis 750 kJ/mol 
angegeben. 
Eine wichtige Voraussetzung für eine plastische Verformbarkeit bei 
vergleichsweise geringer Temperatur ist ein feinkörniges Gefüge. Für den 
Koeffizienten p in Gleichung 4 wird in [SAKU97] für ZrO2-Keramik ein Wert von 
2 angenommen. Damit geht aus Gleichung 4 hervor, dass bei konstanter 
Temperatur und konstanter Spannung die Dehngeschwindigkeit umso größer 
wird, je kleiner die Korngröße des Materials ist. Bei einer Temperatur größer als 
etwa 1300°C, die in den meisten Fällen Voraussetzung für eine Superplastizität 
ist, tritt bei einem einphasigen keramischen Werkstoff ein Kornwachstum ein, 
welches sehr schnell zu einer Vergröberung des Gefüges führt und die 
plastische Verformbarkeit behindert. Eine plastische Verformung von reinem 
Al2O3 ist erst bei einer Temperatur von 1950°C möglich [NIEH97]. Das 
Kornwachstum kann deutlich verringert werden durch Verwendung eines 
zweiphasigen oder dreiphasigen Werkstoffgemisches. Das Kornwachstum einer 
jeden Phase wird dabei durch die übrigen Phasen gehemmt. In [NIEH89] und 
[NIEH97] werden Arbeiten beschrieben, die ein Gemisch aus 80% ZrO2 (YTZP) 
und 20% Al2O3 untersuchen. Das verwendete Material hat eine mittlere 
Korngröße von 0,5 μm und bei einer Temperatur von 1650°C wird eine 
Dehngeschwindigkeit von 131004  s,  bei einer Zugspannung von ca. 
20,5 MPa erreicht. Eine verformte Probe neben einer unverformten Probe ist in 
Bild 22 gezeigt. Weitere experimentelle Untersuchungen zur Superplastizität in 
mehrphasigen Keramiken, insbesondere ZrO2 / Al2O3 Gemischen, sind 
beschrieben in [SAKU97], [ISHI00], [SOSA01], [SHAR04], [CHEN05], [CHEN05b]. 
Eine gegenüber ZrO2 / Al2O3 Keramiken weitere Erhöhung der 
Dehngeschwindigkeit ist mit einem Gemisch aus ZrO2, Al2O3 und Spinell 
(MgAl2O4) möglich. Mit einem Werkstoffgemisch im Volumenverhältnis 
Al2O3:ZrO2:Spinell = 3:4:3 konnte eine Dehngeschwindigkeit von 
11 s  bei einer 
Temperatur von 1650°C erreicht werden [KIM03]. Weitere Untersuchungen zu 
einem Gemisch aus diesen drei Komponenten sind in [ZHOU05] zu finden. 
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Bild 22 
Superplastisch 
verformte 
keramische Probe 
neben einer 
unverformten Probe 
Quelle: [NIEH97] 
 
 
 
Um nach der Erstarrung aus der Schmelze beim SLM eine kleine Korngröße zu 
erhalten, ist ebenfalls ein Gemisch aus zumindest zwei Phasen erforderlich, wie 
bereits in Abschnitt 6.1.1 erwähnt. Beim SLM gilt es nicht nur ein 
Kornwachstum bei hoher Temperatur zu vermeiden, sondern überhaupt 
zunächst ein feinkörniges Gefüge aus der Schmelze zu erhalten. 
Ein Gefüge, welches aus einem Gemisch aus ZrO2, Al2O3 und Spinell durch 
Erstarrung aus der Schmelze entstanden ist, hat nach [ZHOU05] Nachteile 
hinsichtlich der Superplastizität gegenüber einem gesinterten Gefüge mit 
gleicher mittlerer Korngröße. In den Arbeiten wurden zwei verschiedene 
Ausgangspulver für die Herstellung von Probekörpern eingesetzt. Zum einen 
wurden Mischungen aus Nanopartikeln verwendet, zum anderen wurden 
vergleichsweise grobe Pulver durch Plasmaspritzen erzeugt. Beim 
Plasmaspritzen wird die mehrphasige Keramik geschmolzen, so dass sich bei 
der Erstarrung ein sehr feinkörniges Gefüge im Innern der Partikel bildet. Mit 
den aus Nanopartikeln gesinterten Probekörpern stellt sich bei einer 
Dehngeschwindigkeit von 12101  s  und einer Temperatur von 1300°C eine 
Zugspannung von 227 MPa ein und bei einer Temperatur von 1450°C eine 
Zugspannung von 24 MPa. Bei Probekörpern, die aus dem geschmolzenen 
Pulver hergestellt worden sind, stellt sich bei der gleichen Dehngeschwindigkeit 
und einer Temperatur von 1450°C eine Zugspannung von 197 MPa ein. Das 
aus der Schmelze entstandene Gefüge zeigt also eine vergleichbare Plastizität 
erst bei einer um 150 K höheren Temperatur. Dieser Unterschied wird dadurch 
erklärt, dass das aus der Schmelze entstandene Gefüge Korngrenzen mit 
kleineren Winkeln aufweist. Das Gefüge scheint dadurch schlechtere 
Voraussetzungen für Korngrenzengleiten zu bieten. Bild 23 zeigt das Gefüge 
eines aus der Schmelze gebildeten Gefüges (Plasmaspritzen) aus dieser 
Untersuchung im Vergleich zu einem aus feinen Primärkörnern gesinterten 
Gefüge. Die für die superplastische Verformung der Proben aus dem 
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geschmolzenen ZrO2 / Al2O3 / Spinell Pulver erforderliche Temperatur ist aber 
noch immer bedeutend niedriger als die oben erwähnte Temperatur von 
1950°C, die für die Verformung von reinem Aluminiumoxid benötigt wird. 
Bild 23 
Links: Aus der 
Schmelze 
entstandenes 
Gefüge [ZHOU05] 
Rechts: Gesintertes 
Gefüge [NIEH97] 
 
 
  
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 ZrO2 / Al2O3 Keramik kann bei Temperaturen oberhalb etwa 1300°C 
plastisch verformbar sein. 
 Voraussetzung dafür ist ein feinkörniges Gefüge (Korngröße in der 
Größenordnung von 1 μm). 
 Ist das Gefüge der Keramik aus der Schmelze entstanden, ist die plastische 
Verformbarkeit gegenüber einem Sintergefüge schlechter, so dass eine 
höhere Temperatur für eine ähnlich gute Verformbarkeit erforderlich ist. 
 Aufgrund der Plastizität kann bei Verwendung eines Gemisches aus ZrO2 
und Al2O3 für das SLM ein Abbau von Spannungen während des 
Aufbauprozesses erwartet werden. 
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6.2 Versuchsdurchführung 
Der Versuchsaufbau der in Abschnitt 5.4 beschrieben ist wurde auch für diese 
Untersuchungen verwendet. Die Versuche wurden zunächst ohne eine 
Vorwärmung durchgeführt. Als Pulver kam vorwiegend zerkleinertes 
geschmolzenes Pulver zum Einsatz (vgl. Abschnitt 4.6, Pulvertyp A). Die 
Partikelgröße lag im Bereich zwischen 20 μm und 45 μm. Zur Herstellung eines 
Gemisches aus Al2O3 und ZrO2 wurden Pulver der beiden Komponenten im 
jeweils gewünschten Mischungsverhältnis trocken mittels eines Taumelmischers 
gemischt. Folgende Versuchsreihen wurden durchgeführt: 
Untersuchung der Eignung verschiedener Substratmaterialien  
Ziel: Bestimmung eines geeigneten Substratmaterials, welches eine ausreichen-
de Anbindung der mit SLM aufgebrachten Keramikschichten ermöglicht. 
Vorgehen: Aufbau von Quadern der Grundfläche 6 mm x 6 mm und Höhe bis 
zu 6 mm auf unterschiedlichen Substraten. 
Auswertung: Beobachtung, ob sich die Quader vollständig aufbauen lassen 
oder die Keramik sich während des Aufbauprozesses vom Substrat löst 
(Ergebnisse siehe Abschnitt 6.3.1). 
Variation der Verfahrensparameter Laserleistung und 
Scangeschwindigkeit 
Ziel: Identifizierung von Verfahrensparametern, die den Aufbau von 
Volumenkörpern und eine möglichst geringe Porosität ermöglichen. 
Vorgehen: Aufbau von Würfeln der Kantenlänge 6 mm, Variation der 
Laserleistung im Bereich von 60 W bis 124 W, Variation der 
Scangeschwindigkeit im Bereich von 40 mm/s bis 400 mm/s (als 
Scangeschwindigkeit wird hier die Geschwindigkeit der Bewegung des 
Laserstrahls relativ zum Werkstück bezeichnet). Diese Parameterbereiche 
wurden basierend auf für Metallwerkstoffe üblichen Parametern gewählt. 
Auswertung: Beobachtung des Prozesses (Vollständiges Aufschmelzen, 
Ebenheit der geschmolzenen Schichten, Spritzer- und Rauchbildung) und ob die 
Würfel sich vollständig aufbauen lassen, Untersuchung der Querschliffe 
hinsichtlich Poren (Abschnitt 6.3.2). 
Variation der Zusammensetzung des ZrO2 / Al2O3 Gemisches 
Ziel: Reduzierung der Rissbildung, Untersuchung mit welchen 
Mischungsverhältnissen von ZrO2 und Al2O3 und ggf. Y2O3 der Aufbau von 
Volumenkörpern mit dem SLM möglich ist. 
Vorgehen: Aufbau von Quadern der Abmessungen 6 x 6 x 3 mm³ bis 
10 x 10 x 10 mm³ aus verschiedenen Gemischen mit einem ZrO2-Anteil im 
Bereich zwischen 20 Gew.-% und 90 Gew.-%. 
Auswertung: Beobachtung, ob die Quader sich vollständig aufbauen lassen, 
Bewertung der makroskopisch erkennbaren Defekte an den hergestellten Qua-
dern, Untersuchung der Querschliffe hinsichtlich Rissbildung (Abschnitt 6.3.3). 
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Vergleich der Laserstrahlquellen Nd:YAG-Laser und CO2-Laser 
Ziel: Untersuchung des Einflusses der Wellenlänge der Laserstrahlung auf den 
Prozess und auf die Eigenschaften der hergestellten Volumenkörper, um die am 
besten geeignete Strahlquelle auswählen zu können. 
Vorgehen: Aufbau von Quadern mit den zwei genannten Strahlquellen unter 
vergleichbaren Bedingungen. 
Auswertung: Beobachtung des Prozesses (Spritzerbildung, Ebenheit der 
geschmolzenen Schichten), Vergleich der Anbindung an das Substrat und 
Bewertung der Oberflächenqualität der hergestellten Körper (Abschnitt 6.3.4). 
Untersuchung des Einflusses der Prozessatmosphäre und einer 
Ofennachbehandlung auf die Farbe hergestellter Volumenkörper 
Ziel: Erzielung einer gelblich-weißen Farbe der Keramik (Anforderung für die 
Anwendung als keramischer Zahnersatz). 
Vorgehen: Aufbau von Probekörpern unter Argon-Schutzgasatmosphäre 
sowie unter Umgebungsatmosphäre, Ofennachbehandlung unter Argon sowie 
unter Umgebungsatmosphäre. 
Auswertung: Bewertung der Farbe der Körper nach dem Aufbauprozess sowie 
nach einer Ofennachbehandlung, Differential Scanning Calorimetry (DSC) 
(Abschnitt 6.3.6). 
Darüber hinaus wurden Probekörper für röntgendiffraktometrische 
Untersuchungen (Abschnitt 6.3.7), für mechanische Tests (6.3.8) sowie für 
Infiltrationsversuche (6.5) hergestellt. Abschließend wurden 
Demonstrationsobjekte hergestellt (6.4). Die Untersuchungen zur Variation der 
Vorwärmtemperatur mit dem Ziel der Vermeidung von Rissbildung werden in 
Abschnitt 7.3 und Kapitel 8 beschrieben. 
 
6.3 Ergebnisse und Diskussion 
6.3.1 Untersuchung der Eignung verschiedener Substratwerkstoffe 
Beim Aufbauprozess mit dem SLM muss die erste Schicht des Volumenkörpers 
an eine Grundplatte, hier Substratplatte genannt, angebunden werden. Dabei 
muss die Haftung zwischen Substratplatte und dem im Aufbau befindlichen 
Körper so gut sein, dass der Körper während des gesamten Prozesses in seiner 
Position bleibt. Die Anbindung muss Kräften, die durch den 
Pulverauftragvorgang entstehen, sowie Spannungen in den Schichten 
standhalten können. 
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Folgende Werkstoffe wurden hinsichtlich ihrer Eignung als Substratwerkstoff 
getestet: 
 Al2O3-Keramik 
 ATZ-Keramik (80 Gew.-% ZrO2 (mit Y2O3 stabilisiert) / 20 Gew.-% Al2O3) 
 SiO2 
 Aluminium 
 Titan 
 Mittels SLM hergestellte Plättchen aus ZrO2 / Al2O3 Gemisch 
Am naheliegendsten ist die Verwendung eines artgleichen Werkstoffs als 
Substrat, d.h. genau des Werkstoffes aus dem der Körper aufgebaut werden 
soll. Die getesteten keramischen Materialien (Al2O3 sowie ATZ) eignen sich aber 
bei der Verfahrensvariante ohne Vorwärmung bzw. bei einer 
Vorwärmtemperatur bis 900°C nicht als Substratwerkstoff für das SLM. In den 
Versuchen zerplatzten die Keramikplättchen bei der Bearbeitung mit 
Laserstrahlung, entweder nach wenigen Sekunden oder spätestens nach 
wenigen aufgebrachten Schichten. Dieses Zerplatzen ist auf den großen 
Temperaturunterschied zwischen Bearbeitungszone und umgebendem Material 
zurückzuführen (siehe auch Abschnitt 7.1). Auch das SiO2, obwohl es einen 
deutlich geringeren Wärmeausdehnungskoeffizienten hat und damit 
thermoschockbeständiger ist, zerplatzt bzw. bildet Risse nahe der Oberfläche 
unterhalb der Bearbeitung. Dadurch löst sich das aufgebrachte Material nach 
wenigen Schichten ab. Neben den starken Temperaturgradienten trägt auch 
der unterschiedliche Wärmeausdehnungskoeffizient von Substrat und 
aufgebrachtem Werkstoff in diesem Fall zur Rissbildung bei. 
Aluminium erweist sich als gut geeigneter Substratwerkstoff. Bei den meisten 
Versuchen ergab sich eine gute Anbindung der Keramik an das Substrat (Bild 
24). Diese Anbindung basiert wahrscheinlich auf einer Haftung zwischen dem 
Aluminium und dem Al2O3-Anteil der Keramik. 
Bild 24 
Querschliff der 
Anbindungszone 
zwischen 
Aluminiumsubstrat 
und Keramik 
 
 
 
Um für Versuche mit Vorwärmung der Substratplatte bzw. des Pulverbettes 
einen temperaturbeständigeren Substratwerkstoff zu finden, wurden Versuche 
mit Titan durchgeführt. Hierbei löste sich das aufgebrachte Material regelmäßig 
1 mm 
Keramikkörper 
Aluminiumsubstrat 
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nach wenigen Schichten ab. Die Trennung erfolgte unmittelbar an der 
Oberfläche des Substrates, im Bereich der Vermischung von Keramikschmelze 
und Titanschmelze. 
Mittels SLM aus ZrO2 / Al2O3 Gemisch hergestellte Plättchen einer Dicke von 
etwa 5 mm (unter Verwendung von Aluminium als Substrat) sind als 
Substratplättchen geeignet. Aufgrund der Mikrorisse ist das Material sehr 
thermoschockbeständig und neigt nicht zur Ausbildung größerer Risse. Auf 
diese Weise hergestelltes Substratmaterial eignet sich auch für Versuche zum 
SLM mit Vorwärmung, z.B. für Vorwärmtemperaturen zwischen 550°C und 
900°C. 
Für sämtliche im Folgenden beschriebenen Versuche zum SLM von ZrO2 / Al2O3 
Keramik ohne eine Vorwärmung, bzw. bis zu einer Vorwärmtemperatur von 
550°C, wurde Aluminium als Substratwerkstoff verwendet. Das Abtrennen 
eines vollständig aufgebauten Keramikkörpers vom Substrat erfolgte entweder 
durch Abschleifen des Aluminiums oder durch Schmelzen und Abtropfen des 
Aluminiums. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Für das SLM ohne eine Vorwärmung ist Aluminium als Substratwerkstoff 
geeignet. 
 Für Vorwärmtemperaturen > 550°C können mittels SLM hergestellte 
Plättchen aus ZrO2 / Al2O3 Gemisch als Substrat verwendet werden. 
 
6.3.2 Ergebnisse einer ersten Variation von Verfahrensparametern 
Eine Variation der Verfahrensparameter Laserleistung und Scangeschwindigkeit 
wurde zunächst mit einer Nd:YAG-Laserstrahlquelle und einem Werkstoff der 
Zusammensetzung 60 Gew.-% ZrO2 / 40 Gew.-% Al2O3 durchgeführt. Die 
Nd:YAG-Laserstrahlquelle wurde verwendet, weil zu diesem Zeitpunkt noch 
keine geeignete CO2-Laserstrahlquelle zur Verfügung stand. Bei diesen 
Versuchen wurde eine Schichtdicke von dS = 30 μm, ein Laserstrahldurchmesser 
im Fokus von dL = 200 μm sowie ein Schraffurabstand (Abstand zwischen den 
einzelnen Scanvektoren bei der Bearbeitung einer Fläche) von dy = 140 μm 
eingestellt. Diese Werte wurden basierend auf Erfahrungen mit metallischen 
Werkstoffen gewählt. 
Als geeignete Parameter wurden eine Scangeschwindigkeit von vS = 200 mm/s 
bei einer Laserleistung von PL = 90 W identifiziert. Eine geringere Laserleistung 
von z.B. 60 W führte zu unzureichend geschmolzenen Pulverschichten (vgl. 
auch Abschnitt 6.3.4). Eine höhere Laserleistung von z.B. 124 W führte zu 
verstärkter Spritzerbildung und Rauchbildung. Eine geringere 
 
 
 
Verarbeitung eines Gemisches 
aus ZrO2 und Al2O3 
 
 
60
Scangeschwindigkeit von < 100 mm/s führte zu einem Transport von 
geschmolzener Keramik in Richtung des Randes des Probekörpers, so dass sich 
eine starke Vertiefung in der Mitte des Probekörpers ausbildete. Eine zu hohe 
Scangeschwindigkeit von z.B. 300 mm/s führte wiederum zu einem nicht 
vollständigen Schmelzen des Pulvers. Durch eine entsprechende Erhöhung der 
Laserleistung sind auch höhere Scangeschwindigkeiten möglich, jedoch ist 
damit auch eine erhöhte Spritzer- und Rauchbildung verbunden. 
Für die in den weiteren Versuchen vorwiegend verwendete CO2-
Laserstrahlquelle mit einem Strahlduchmesser im Fokus von 280 μm wurden als 
geeignete Parameter eine Laserleistung von 130 W sowie ebenfalls eine 
Scangeschwindigkeit von 200 mm/s ermittelt. Dabei wurde ein 
Schraffurabstand von 190 μm und eine Schichtdicke von 30 μm verwendet. Mit 
diesen Parametern können Volumenkörper sehr geringer Porosität hergestellt 
werden (siehe auch Abschnitt 6.3.5). 
Werden die o.g. Parameter eingestellt, kann ein starkes Prozessleuchten und 
starke Spritzerbildung beobachtet werden, wie in Bild 25 erkennbar. Das 
Prozessleuchten ist wegen der höheren Schmelztemperatur der Keramik 
deutlich heller als z.B. bei Stahl-, Titan- oder Nickelwerkstoffen. Die Spritzer 
sind feine Schmelzetröpfchen, die aus dem Schmelzbad herausgeschleudert 
werden. In Bild 25 rechts ist erkennbar, dass die Spritzer entgegen der 
Vorschubrichtung des Laserstrahls herausgeschleudert werden. 
Bild 25 
Fotos von dem SLM 
Prozess mit ZrO2 / 
Al2O3 Keramik (CO2-
Laserstrahlquelle). 
Die bereits 
geschmolzene 
Keramik ist dunkel, 
während das 
Keramikpulver hell 
ist. 
 
  
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Geeignete Parameter bei Verwendung einer Nd:YAG-Laserstrahlquelle sind: 
PL = 90 W; vS = 200 mm/s; dy = 140 μm; dL = 200 μm; dS = 30 μm 
 Geeignete Parameter bei Verwendung einer CO2-Laserstrahlquelle sind: 
PL = 130 W; vS = 200 mm/s; dy = 190 μm; dL = 280 μm; dS = 30 μm 
Vorschub-
richtung des 
Laserstrahls 
10 mm 5 mm 
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6.3.3 Untersuchung verschiedener Mischungsverhältnisse 
Die in Abschnitt 6.1.1 genannten Vorteile, zu denen u.a. eine niedrigere 
Solidustemperatur als bei den beiden Reinstoffen gehört, sind bei 
verschiedensten Mischungen im binären System Al2O3 - ZrO2 gegeben. Daher 
wurden verschiedene Mischungsverhältnisse, die das gesamte Spektrum von 
Al2O3-reicher bis hin zu ZrO2-reicher Keramik abdecken, experimentell 
untersucht. In Bild 26 sind die verwendeten Mischungsverhältnisse angegeben 
und im Phasendiagramm markiert. Daneben wurde untersucht, wie sich der 
Zusatz von Y2O3 zur Stabilisierung der tetragonalen Modifikation des ZrO2 auf 
die Verarbeitbarkeit mit SLM auswirkt. Für die Versuche wurden eine CO2-
Laserstrahlquelle und folgende Parameter gewählt: PL = 130 W, vS = 200 mm/s, 
dy = 190 μm, dL = 280 μm, dS = 30 μm. 
Bild 26 
Phasendiagramm 
des Systems Al2O3- 
ZrO2 mit Angabe der 
experimentell 
untersuchten 
Mischungs-
verhältnisse 
 
 
 
In Bild 27 sind Probekörper abgebildet, die aus den verschiedenen genannten 
Mischungen hergestellt worden sind. Das ZrO2 ist, abgesehen von einer Probe, 
bei den hier verwendeten Mischungen nicht stabilisiert, d.h. es enthält kein 
Y2O3 oder andere stabilisierende Zusätze. Bei den aus Al2O3-reichen 
Mischungsverhältnissen mit 20 Gew.-% bzw. 41,5 Gew.-% ZrO2-Anteil 
hergestellten Probekörpern sind deutliche Ausbrüche an den Seitenflächen zu 
erkennen. Mit diesen Mischungen lassen sich, sofern nicht auf eine hohe 
Temperatur vorgewärmt wird (siehe Abschnitt 8.5), keine Bauteile aufbauen. 
Die Mischung mit einem ZrO2-Anteil von 60 Gew.-% erlaubt den Aufbau von 
einfachen Geometrien wie dem gezeigten Würfel. Sobald die Geometrie aber 
überhängende Bereiche aufweist, kommt es auch hier zu Ausbrüchen. Die 
bisher besten Ergebnisse wurden mit einer Mischung von 80 Gew.-% ZrO2 und 
20 Gew.-% Al2O3 erzielt. Hiermit sind auch vergleichsweise komplexe 
Geometrien herstellbar, wie in Abschnitt 6.4 beschrieben. Eine Mischung mit 
einem Anteil an ZrO2 von 90 Gew.-% sowie 10 Gew.-% Al2O3 erlaubt ebenfalls 
den Aufbau von Probekörpern ohne Ausbrüche an der Oberfläche, wurde 
jedoch bisher nicht ausführlicher untersucht. 
20% 41,5% 60% 80% 90% 
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Bild 27 
Probekörper, die mit 
SLM aus 
verschiedenen 
Mischungen von 
ZrO2 und Al2O3 
hergestellt worden 
sind (Angaben in 
Gew.-%). 
 
   
20% ZrO2                         41,5% ZrO2                      60% ZrO2 
   
80% ZrO2                         90% ZrO2                         80% ZrO2 (inkl. 6% Y2O3) 
 
ZrO2 für konventionelle Verarbeitung wird, wie in Abschnitt 4.2 erläutert, 
grundsätzlich stabilisiert bzw. teilstabilisiert verwendet. Versuche mit einem 
Gemisch aus 20 Gew.-% Al2O3 und 80 Gew.-% ZrO2, welches mit 
6 Gew.-% Y2O3 stabilisiert ist, zeigten, dass sich die Stabilisierung des ZrO2-
Anteils nachteilig auswirkt. Die hergestellten Probekörper zeigen starke 
Ausbrüche (Bild 27 rechts unten, drei Probekörper auf Substratplatte). Bereits 
die Beimischung von 1 Gew.-% Y2O3 führt zu einer deutlichen 
Verschlechterung des Ergebnisses. An der Oberfläche der Probekörper sind 
Ausbrüche zu beobachten und im Querschliff sind deutlich breitere Risse in 
größerer Zahl zu erkennen (siehe Abschnitt 6.3.5, dort wird auch eine 
Interpretation für dieses Phänomen geliefert). 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Die besten Ergebnisse wurden mit einem Mischungsverhältnis von 
80 Gew.-% ZrO2 und 20 Gew.-% Al2O3 erzielt (im Falle ohne eine 
Vorwärmung). 
 Eine Beimischung von Y2O3 zur Stabilisierung des ZrO2 verschlechtert das 
Ergebnis und führt zu starker Rissbildung und Ausbrüchen (im Falle ohne 
eine Vorwärmung). 
5 mm 
5 mm 5 mm 8 mm 
6 mm 5 mm 
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6.3.4 Vergleich der Laserstrahlquellen Nd:YAG und CO2 
Wie in Abschnitt 5.3.1 beschrieben, ist bei dem verwendeten Keramikmaterial 
bei den beiden Wellenlängen 1064 nm (Nd:YAG) und 10,6 μm (CO2) eine 
unterschiedlich starke Absorption der Laserstrahlung zu beobachten. 
Entsprechend der Beobachtungen zur Absorption an ebenen 
Keramikoberflächen kann auch bei den Pulverschichten beim SLM bei 
Verwendung von Laserstrahlung der Wellenlänge 1064 nm eine Schwelle der 
Laserleistung (bei konstanter Scangeschwindigkeit) beobachtet werden, 
unterhalb derer kein nennenswertes Aufschmelzen des Pulvers erreicht wird. 
Oberhalb dieser Schwelle kommt es unmittelbar zum vollständigen Schmelzen 
des Pulvers und starker Spritzerbildung, die möglicherweise mit einer 
Verdampfung des Materials zusammenhängt. Diese Schwelle führt zu einer 
Einschränkung des nutzbaren Prozessfensters. Bei Verwendung von 
Laserstrahlung der Wellenlänge 10,6 μm kann im Gegensatz dazu eine 
gleichmäßig stetige Abhängigkeit des Aufschmelzgrades von der Laserleistung 
beobachtet werden. Eine Schwelle oder ein sprunghafter Anstieg der 
Absorption und damit der Prozesstemperatur existiert nicht. Daraus ergibt sich 
ein deutlich breiteres Prozessfenster und ein gleichmäßigerer Prozess mit 
weniger Spritzerbildung und weniger Verdampfung. Dies führt auch zu einer 
besseren Ebenheit der geschmolzenen Schichten und zu einer besseren 
Oberflächenqualität hergestellter Volumenkörper. Ein weiterer Vorteil der 
Verwendung einer CO2-Laserstrahlquelle ist die bessere Anbindung an das 
Aluminiumsubstrat, die sich darin äußert, dass bereits nach deutlich weniger 
aufgebauten Schichten eine geschlossene, gleichmäßige keramische Schicht 
erzielt wird. Hinsichtlich Poren und Rissbildung konnten anhand der 
Querschliffe keine signifikanten Unterschiede zwischen den beiden 
Laserstrahlquellen festgestellt werden. Geeignete Verfahrensparameter für 
beide Laserstrahlquellen sind in Abschnitt 6.3.2 angegeben. Nachteile des CO2-
Lasers sind die schlechtere Handhabung, weil die Strahlung nicht über eine 
Lichtleitfaser zur Bearbeitungsstelle geführt werden kann sowie ein durch die 
lange Wellenlänge bedingter vergleichsweise großer Stahldurchmesser im 
Fokus. Wegen der oben genannten Vorteile wurde für einen großen Teil der 
Versuche sowie für alle in Abschnitt 6.4 gezeigten Demonstrationsobjekte eine 
CO2-Laserstrahlquelle verwendet. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Eine CO2-Laserstrahlquelle eignet sich wegen der größeren Absorption der 
Laserstrahlung besser als eine Nd:YAG-Laserstrahlquelle. 
 Die starke Abhängigkeit der Absorption von der Temperatur der Keramik bei 
Verwendung einer Nd:YAG-Laserstrahlquelle führt zu einer Einschränkung 
des nutzbaren Prozessfensters und einer schlechteren Oberflächenqualität 
der hergestellten Volumenkörper. 
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6.3.5 Mikrostruktur und Gefüge 
Zur Untersuchung der Mikrostruktur bzw. des Gefüges von mit SLM 
hergestellten Keramikkörpern wurden Querschliffe von quaderförmigen 
Probekörpern angefertigt. Hierzu wurden die Probekörper in einen Kunststoff 
eingebettet und mit einer diamantbesetzten Schleifscheibe etwa 2 mm der 
Keramik abgeschliffen, um einen repräsentativen Schnitt durch das Innere des 
Probekörpers zu erhalten. Daraufhin folgten mehrere Schleifgänge mit 
feinerem Schleifmittel sowie eine Politur mit einer Diamantsuspension mit einer 
Partikelgröße von 1 μm. Die polierten Proben wurden mit Hilfe eines 
Lichtmikroskops sowie nach Aufbringen einer Goldschicht mit einem 
Rasterelektronenmikroskop (REM) untersucht. 
Alle im Rahmen dieser Versuchsreihe ohne eine Vorwärmung hergestellten 
Probekörper aus ZrO2 / Al2O3 Gemischen weisen Mikrorisse auf. Ein 
beispielhafter Querschliff einer Probe aus 80 Gew.-% ZrO2 / 20 Gew.-% Al2O3 
ist in Bild 28 dargestellt und einzelne Risse sind mit Pfeilen gekennzeichnet. Die 
Risse verlaufen vorwiegend vertikal, d.h. senkrecht zur Ebene der Schichten 
bzw. parallel zur z-Achse in Aufbaurichtung. Sie haben eine Länge von meist 
etwa 100 μm bis 600 μm und sind nur wenige Mikrometer breit. Gelegentlich 
erscheinen die Risse im Querschliff deutlich breiter. Dies hängt mit der 
Probenpräparation zusammen, die zu einem Ausbrechen der Rissflanken führen 
kann. Auch in rissfreien Bereichen des Querschliffs kann es zum Ausbrechen 
von Körnern kommen. Die Proben haben eine Dichte von annähernd 100%. 
Poren sind nur vereinzelt zu finden. 
Bild 28 
Querschliff einer mit 
SLM hergestellten 
Probe aus 
80 Gew.-% ZrO2 
und 20 Gew.-% 
Al2O3 (Aufnahme: 
Lichtmikroskop). Die 
Pfeile weisen auf 
Risse im Gefüge hin. 
 
PL = 135 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 190 μm 
dL = 280 μm 
dS = 30 μm 
CO2-Laserstrahl-
quelle 
 
 
Aufbaurichtung  z 
200 μm 
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Eine Zugabe von Y2O3 wirkt sich nachteilig auf die Rissbildung aus. In Bild 29 ist 
ein Vergleich der Querschliffe zweier Proben gezeigt, die sich lediglich im 
Gehalt an Y2O3 unterscheiden. Die linke Probe enthält kein Y2O3, während die 
rechte Probe 1 Gew.-% Y2O3 im ZrO2-Anteil enthält. Der geringfügige Zusatz 
von Y2O3 führt bereits zu deutlich breiteren Rissen und stärkeren Ausbrüchen 
bei der Präparation des Querschliffs. Ein Zusatz von 6 Gew.-% Y2O3 führt dazu, 
dass kein vollständiger Probekörper mehr aufgebaut werden kann, wie in Bild 
27 in Abschnitt 6.3.3 dargestellt. 
Bild 29 
Querschliffe zweier 
Proben aus 
80 Gew.-% ZrO2 
und 20 Gew.-% 
Al2O3 ohne Y2O3-
Gehalt (links) sowie 
mit 1 Gew.-% Y2O3 
(rechts), Aufnahmen: 
REM, bereitgestellt 
von der Fa. Innalox 
bv, Niederlande 
 
Verfahrensparameter 
siehe Bild 28. 
 
  
 
Die deutlich geringere Rissbildung beim Werkstoff ohne Y2O3-Stabilisierung ist 
durch die Volumenausdehnung des ZrO2 bei der Umwandlung von der 
tetragonalen in die monokline Modifikation erklärbar (vgl. Abschnitt 4.2). Bei 
der Erstarrung der geschmolzenen Keramik und bei der nachfolgenden 
Abkühlung entstehen Zugspannungen im Material (siehe Abschnitt 7.1). Die 
Zugspannungen begünstigen die Umwandlung des ZrO2 in die monokline 
Modifikation. Wenn sich ein Teil des ZrO2 in die monokline Modifikation 
umwandelt, führt dies zu einer Volumenausdehnung und dadurch zu einem 
Abbau der Zugspannungen. Die in Abschnitt 6.3.7 beschriebene XRD-Analyse 
bestätigt, dass im vollständig aufgebauten Körper ein Anteil an monoklinem 
ZrO2 von etwa 37% bis 56% vorhanden ist. Wenn durch Zugabe von Y2O3 die 
Umwandlung in monoklines ZrO2 gehemmt oder vollständig verhindert wird, 
können die Zugspannungen nicht durch Volumenausdehnung abgebaut 
werden und die Rissbildung wird deutlich stärker. Eine detaillierte Diskussion 
der Ursachen und Mechanismen der Rissbildung wird in Kapitel 7 geliefert. 
Bild 30 (links) zeigt eine 500-fach vergrößerte Aufnahme eines polierten 
Querschliffs, auf der das zweiphasige Gefüge der Keramik erkennbar ist. Das 
Gefüge besteht aus einer hellen Phase, die in eine dunklere Matrix eingebettet 
ist. Bei der hellen Phase handelt es sich um ZrO2 (vgl. EDX-Analyse in Abschnitt 
8.5.1). Die ZrO2-Kristallite haben eine Größe von etwa 1 μm bis 20 μm. Die 
dunkle Phase ist ein amorph erstarrtes Gemisch aus ZrO2 und Al2O3, wie die in 
120 μm 120 μm 
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Abschnitt 6.3.7 beschriebene XRD-Analyse zeigt. Die ZrO2-Ausscheidungen 
haben oft eine dendritische Struktur. In einer bei 550°C Vorwärmtemperatur 
hergestellten Probe wurde ein ausgeprägtes dendritisches Gefüge beobachtet 
(Bild 30 rechts). 
 
  
Bild 30 
Querschliffe zweier 
Proben aus 
60 Gew.-% ZrO2 
und 40 Gew.-% 
Al2O3 
 
PL = 90 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 140 μm 
dL = 200 μm 
dS = 30 μm 
Nd:YAG-Laserstrahl-
quelle 
 Keine Vorwärmung 
Aufnahme: Lichtmikroskop 
TV = 550°C 
Aufnahme: REM 
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Sämtliche (ohne Vorwärmung) hergestellten Volumenkörper weisen 
Mikrorisse auf. 
 Die Proben haben, abgesehen von den Mikrorissen, eine Dichte von 
annähernd 100%. 
 Die Beimischung von 1 Gew.-% Y2O3 führt bereits zu einer deutlichen 
Verbreiterung der Risse. Daher sollte das ZrO2 ohne jegliche Stabilisierungs-
zusätze verwendet werden (für die Verfahrensvariante ohne Vorwärmung). 
 Das Gefüge der mit SLM hergestellten Keramik ist zweiphasig, mit ZrO2-
Kristalliten einer Größe von ca. 1 μm bis 20 μm und einer amorphen Phase 
aus einem ZrO2 und Al2O3 Gemisch. 
 
 
6.3.6 Einfluss der Prozessatmosphäre auf die Farbe der Keramik 
Für die Verwendung als Gerüst für vollkeramischen Zahnersatz muss die Farbe 
der mit SLM hergestellten Keramik weiß oder zumindest hell sein. Die ersten 
mit SLM aus ZrO2 / Al2O3 Keramik unter Argon-Atmosphäre hergestellten 
Proben zeigten eine schwarze Farbe (Bild 31 links). Wird als Prozessatmosphäre 
Luft verwendet, weisen die hergestellten Körper eine graue Farbe auf. Wird als 
20 μm 10 μm 
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Prozessatmosphäre Luft verwendet und der Aufbauprozess bei einer 
Vorwärmtemperatur von z.B. 500°C oder mehr durchgeführt, weist die 
erstarrte Keramik unmittelbar eine gelbliche bis weiße Farbe auf. Bild 31 rechts 
zeigt einen Probekörper, dessen unterer Bereich (schwarz bis grau) unter Argon 
und dessen oberer Bereich (gelblich weiß) unter Umgebungsatmosphäre 
aufgebaut worden ist. Die schwarze oder graue Farbe wird vermutlich durch 
einen Sauerstoffmangel im Material verursacht [SCHW04]. Eine nachträgliche 
Wärmebehandlung in einem Ofen bei z.B. 900°C unter Umgebungsatmosphäre 
führt zu einer Änderung der dunklen Farbe in einen hellen gelblichen Farbton. 
Bild 32 zeigt ein Objekt vor und nach der Wärmebehandlung. Offensichtlich 
führt die Erhitzung unter Anwesenheit von Sauerstoff aus der 
Umgebungsatmosphäre zu einer nachträglichen vollständigen Oxidation, durch 
die die Keramik ihre gewohnte Farbe erhält. 
Bild 31 
Links: Unter 
Argonatmosphäre 
hergestellte 
Probekörper 
Rechts: Unter 
Argonatmosphäre 
(unterer Teil) sowie 
unter Umgebungs-
atmosphäre (oberer 
Teil) hergestellter 
Probekörper 
 
 
  
 
Bild 32 
Mit SLM 
hergestellter Körper 
(Geometrie eines 
Zahnes) vor (links) 
und nach der 
Wärmebehandlung 
(rechts) 
 
 
  
 
Zur Überprüfung dieser These und zur Ermittlung der Temperatur, bei der die 
Änderung der Farbe eintritt, wurde eine Differential Scanning Calorimetry 
(DSC)-Analyse unter Argon sowie unter Luft durchgeführt. Die DSC-Analysen 
4 mm 5 mm 
5 mm 5 mm 
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wurden vom Institut für Werkstoffanwendungen im Maschinenbau, RWTH 
Aachen, durchgeführt. Dieses Analyseverfahren ermöglicht den Nachweis von 
Phasenumwandlungen und chemischen Reaktionen in Abhängigkeit von der 
Temperatur. Bei dem Verfahren wird die Probe sowie eine inerte 
Referenzsubstanz kontrolliert aufgeheizt und wieder abgekühlt. 
Währenddessen wird der Wärmestrom zu oder von der Probe mit dem 
Wärmestrom zu oder von der Referenzprobe verglichen und die Differenz als 
Funktion der Temperatur gemessen. 
Nach der Erhitzung auf über 1400°C unter Argon im Rahmen der DSC-
Messung hat sich die Farbe der mit SLM hergestellten Probe nicht verändert, 
d.h. die Probe war noch immer dunkelgrau. Nach der DSC-Messung unter Luft 
war die Probe wie erwartet gelblich hell. Der in Bild 33 dargestellte Vergleich 
der ermittelten Messkurven zeigt bei der Messung unter Luft einen exothermen 
Peak bei etwa 618°C, der bei der Messung unter Argon nicht beobachtet 
werden kann. Bei dieser Temperatur findet offensichtlich die nachträgliche 
Oxidation des Materials statt. 
Bild 33 
Messkurven einer 
DSC-Analyse von 
zwei Proben bei 
Aufheizung unter 
Argon sowie unter 
Luft. Der bei 
Aufheizung unter 
Luft beobachtete 
Peak weist auf die 
Oxidationsreaktion 
hin. 
 
 
 
 
Die typische Farbe von reinen ZrO2- oder ATZ-Keramiken ist weiß. Die gelbliche 
Farbe der oben abgebildeten mit SLM hergestellten Körper hängt mit Spuren 
von Fremdelementen im Pulverwerkstoff zusammen, die sich laut dem 
Hersteller des Pulvers aber nicht auf die übrigen Eigenschaften der Keramik 
auswirken. 
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Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Mit SLM unter Schutzgasatmosphäre hergestellte Körper aus ZrO2 / Al2O3 
weisen eine schwarze Farbe auf. Die schwarze Farbe wird vermutlich durch 
einen Sauerstoffmangel im Material verursacht. 
 Wird als Prozessatmosphäre Luft verwendet, erhält die Keramik eine hellere 
Farbe. 
 Durch eine nachträgliche Wärmebehandlung in einem Ofen unter 
Umgebungsatmosphäre bei z.B. 900°C kann die gewohnte gelbliche bis 
weiße Farbe erreicht werden. 
 
 
6.3.7 Kristallographische Untersuchung mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) 
Wie bereits in Abschnitt 4.2 beschrieben, kann ZrO2 in den drei verschiedenen 
kristallinen Modifikationen kubisch, tetragonal und monoklin vorkommen. 
Vorteilhaft für die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes ist ein 
möglichst hoher Anteil an tetragonalem ZrO2. Liegt die tetragonale Phase 
metastabil vor, d.h. ist das Material nicht vollstabilisiert, dann kann diese Phase 
die Rissausbreitung hemmen und dadurch u.a. die Biegefestigkeit verbessern 
(Umwandlungsverstärkung, vgl. Abschnitt 4.2). Ziel der in diesem Abschnitt 
beschriebenen röntgendiffraktometrischen Untersuchungen war die 
Identifikation und die Ermittlung der Anteile der kristallinen Phasen in mit SLM 
hergestellten Proben. Insbesondere war es ein Ziel, die Anteile der drei 
verschiedenen Phasen des ZrO2 zu messen. 
Bei der Röntgendiffraktometrie (auch Röntgenbeugung genannt bzw. XRD – 
X-Ray Diffraction) wird ein Röntgenstrahl auf die Oberfläche einer Probe 
gerichtet und mit Hilfe eines Detektors die am Kristallgitter der Probe gebeugte 
bzw. reflektierte Strahlung gemessen. Zur Bestimmung der vorhandenen 
kristallinen Phasen wird der Winkel "Theta" zwischen Röntgenstrahl und 
Probenoberfläche variiert. Gleichzeitig wird der gleiche Winkel "Theta" 
zwischen Probenoberfläche und Detektor eingestellt. Dabei wird die Intensität 
der reflektierten Strahlung in Abhängigkeit dieses Winkels gemessen. Die 
hierbei aufgezeichneten Intensitätsspitzen ("Peaks") erlauben Rückschlüsse auf 
die in der Probe vorhandenen kristallinen Phasen, da jedes Material bzw. jede 
Kristallgitterstruktur eine eindeutige Kombination solcher Intensitätsspitzen 
hervorruft [SCIN08]. 
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Die Untersuchungen an den mit SLM hergestellten keramischen Proben wurden 
mit Goniometern der Firma Philips vom Institut für Werkstoffanwendungen im 
Maschinenbau, RWTH Aachen, sowie von TNO Science and Industry, 
Eindhoven, Niederlande, durchgeführt. 
Untersucht wurden Proben aus einer Mischung von 80 Gew.-% ZrO2 und 
20 Gew.-% Al2O3 (keine Stabilisierung des ZrO2-Anteils). Die Proben wurden 
ohne eine Vorwärmung mit SLM hergestellt. Die Proben wurden angeschliffen, 
um die Eigenschaften des Materials im Innern der Probe bestimmen zu können. 
Durch die Schleifbearbeitung können sich allerdings Verfälschungen des 
Ergebnisses ergeben, wie weiter unten noch erläutert wird. Zwei Proben 
wurden ohne eine vorherige Wärmebehandlung untersucht, weitere Proben 
wurden vor der XRD-Untersuchung einer Wärmebehandlung bei verschiedenen 
Temperaturen bis 1750°C unterzogen. 
Bild 34 zeigt beispielhaft die Diffraktogramme zweier Proben mit einer 
Wärmebehandlung bei 900°C bzw. bei 1600°C. Für das ZrO2 charakteristische 
Peaks sind u.a. im Winkelbereich zwischen etwa 28,5° und 32,5° zu finden. 
Dieser Winkelbereich ist in Bild 35 (links) nochmals vergrößert dargestellt. Die 
deutlich ausgeprägten Peaks in diesem Winkelbereich erlauben eine 
Bestimmung des Anteils an monoklinem ZrO2. Eine Unterscheidung zwischen 
tetragonaler und kubischer Phase erfolgt anhand des Winkelbereichs zwischen 
72° und 77°, ist aber mit hoher Ungenauigkeit behaftet, insbesondere bei 
geringen Anteilen dieser Phasen. Einige charakteristische Peaks des -Al2O3 sind 
im Winkelbereich zwischen etwa 37° und 55° zu finden (Bild 35 rechts). In 
Tabelle 10 sind die quantitativen Ergebnisse der XRD-Analysen 
zusammengefasst. 
Bild 34: 
Diffraktogramme 
zweier mit SLM 
hergestellter Proben, 
wärmebehandelt bei 
900°C (blaue Kurve) 
sowie bei 1600°C 
(rote Kurve). 
Beispielhaft sind 
zwei für ZrO2 
charakteristische 
Peaks mit Pfeilen 
markiert. 
 
Peaks des ZrO2 
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Bild 35 
Ausschnitte der 
Diffraktogramme 
zweier mit SLM 
hergestellter Proben, 
wärmebehandelt bei 
900°C (blaue Kurve) 
sowie bei 1600°C 
(rote Kurve). 
 
 
 
 
 
Anteile der ZrO2-Phasen am gesamten 
kristallinen ZrO2-Gehalt der Probe 
Anteile ZrO2 und Al2O3 an der 
Summe der kristallinen Phasen 
Wärmebehandlung der Probe 
Monoklin Tetragonal Kubisch ZrO2 Al2O3 
Unbehandelt 37 % 34 % 29 % 100 % 0 % 
Unbehandelt (weitere Probe) 56 % 11 % 33 % 100 % 0 % 
900°C für 1 h 68 % (größerer 
Anteil) 
(kleinerer 
Anteil) 
100 % 0 % 
1200°C für 1 h 95 % (größerer 
Anteil) 
(kleinerer 
Anteil) 
100 % 0 % 
1500°C für 1 h 97 % (größerer 
Anteil) 
(kleinerer 
Anteil) 
99 % 1 % 
1600°C für 1 h 96 % (nicht 
auflösbar) 
(nicht 
auflösbar) 
91 % 9 % 
1750°C für 2 h 91 % (nicht 
auflösbar) 
(nicht 
auflösbar) 
93 % 7 % 
Tabelle 10: Zusammenfassung der Ergebnisse der XRD-Analyse von mit SLM hergestellten Proben. Die Anteile an tetragonalem und 
kubischem ZrO2 konnten bei einigen Proben nur qualitativ ermittelt werden. 
 
Der Anstieg der in Bild 34 gezeigten Messkurven im Bereich kleiner Winkel (10° 
- 20°) deutet auf einen Anteil amorpher Phase hin. Eine amorphe Phase 
verursacht keine Peaks, sondern ein Untergrundrauschen, das die gesamte 
Messkurve zwischen den Peaks bis in den Winkelbereich um 40° anhebt. 
Während kristallines ZrO2 deutlich als vorherrschende Phase identifiziert wird, 
kann bei den unbehandelten Proben sowie den Proben mit einer Wärme-
behandlung bis zu 1200°C kein kristallines Al2O3 nachgewiesen werden. Da 
Al2O3 im Pulvermaterial vorhanden war und gemäß den EDX-Analysen auch in 
tetragonal / 
kubisch 
monoklin Al2O3 
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den mit SLM hergestellten Proben noch vorhanden ist, muss das Al2O3 
vollständig in einer amorphen Phase eingebunden sein. Diese amorphe Phase 
bildet sich offensichtlich bei der schnellen Erstarrung der eutektischen 
Restschmelze. Das Gemisch aus Al2O3 und ZrO2 in der Flüssigphase hat bei der 
schnellen Abkühlung keine ausreichende Zeit zur Entmischung in die beiden 
Komponenten. Weil die beiden Stoffe keinen Mischkristall bilden und eine 
Entmischung in der festen Phase bei weiterer Abkühlung nicht mehr möglich 
ist, verbleibt die amorphe Phase in der Probe. Die Bildung einer amorphen 
Phase durch schnelle Abkühlung einer Schmelze aus einem eutektischen 
Gemisch aus ZrO2 und Al2O3 wird auch in der Literatur beschrieben [KALO84], 
[MCKI87] (vgl. Abschnitt 3.7). In [MCKI87] wird darüber hinaus beschrieben, 
dass mittels einer Wärmebehandlung des amorphen Materials bei 
Temperaturen über 1000°C eine Entmischung und nachträgliche Kristallisation 
der beiden Komponenten erreicht werden kann. Die XRD-Untersuchungen von 
wärmebehandelten mit SLM hergestellten Proben zeigen ebenfalls die 
nachträgliche Bildung von kristallinem Al2O3. Der Vergleich der beiden Kurven 
in Bild 35 (rechts) zeigt, dass bei der Probe mit 1600°C Wärmebehandlung an 
den mit Pfeilen markierten Stellen Peaks auftreten, die bei der Probe mit 900°C 
Wärmebehandlung nicht vorhanden sind. Diese Peaks weisen kristallines Al2O3 
nach, welches sich während der Wärmebehandlung gebildet hat. Eine 
Entmischung und Kristallisation der amorphen Phase tritt ab einer Temperatur 
von etwa 1500°C ein. Bei einer Wärmebehandlungstemperatur von 1600°C 
entsteht bereits 9% kristallines Al2O3 (insgesamt im Ausgangspulver vorhanden 
waren 20% Al2O3). Eine weitere Erhöhung des Anteils kristallinen 
Aluminiumoxids kann durch eine noch höhere Temperatur von 1750°C 
offensichtlich nicht erreicht werden. Möglicherweise bleibt ein Teil des Al2O3 im 
kristallinen ZrO2 gelöst, was nach dem Phasendiagramm in Bild 21 möglich 
erscheint. Eine Eliminierung des amorphen Anteils durch nachträgliche 
Kristallisation ist vorteilhaft, weil die amorphe Phase vermutlich schlechtere 
mechanische Eigenschaften aufweist als die kristalline Keramik. Angaben zu 
den mechanischen Eigenschaften dieser amorphen Phase sind in der Literatur 
nicht zu finden. 
Die beiden nicht wärmebehandelten Proben enthalten sowohl monoklines, als 
auch tetragonales und kubisches ZrO2. Wie bereits erwähnt, ist die tetragonale 
Phase erwünscht. Die kubische Phase hat, zumindest wenn sie durch eine 
Stabilisierung (mit z.B. Y2O3) erzielt wird, deutlich schlechtere mechanische 
Eigenschaften als die tetragonale Phase. Die von vollstabilisiertem kubischem 
ZrO2 maximal erreichte Biegefestigkeit liegt bei 200 MPa [ABRA93], verglichen 
mit ca. 1200 MPa, die von (teilstabilisiertem) tetragonalem ZrO2 erreicht 
werden. Die Auswirkung der in den SLM-Proben vorliegenden nicht 
stabilisierten kubischen Phase auf die Biegefestigkeit ist nicht bekannt. Die von 
monoklinem ZrO2 maximal erreichte Biegefestigkeit liegt bei etwa 234 MPa 
[EICH04] und somit ebenfalls deutlich niedriger als die des tetragonalen ZrO2. 
Die starke Variation der Anteile an tetragonaler sowie monokliner Phase 
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zwischen den beiden SLM-Proben kann durch die Schleifbearbeitung der 
Proben verursacht sein. Eine Schleifbearbeitung kann eine Umwandlung der 
tetragonalen Phase in die monokline Phase verursachen. Je nach Ausführung 
der Schleifbearbeitung kann dieser Effekt unterschiedlich deutlich ausfallen. 
Eine Wärmebehandlung des Materials führt zu einer Vergrößerung des 
monoklinen Anteils. Nach einer Erwärmung auf eine Temperatur größer oder 
gleich 1200°C liegt der weitaus größte Teil des ZrO2 in der monoklinen Phase 
vor, was Nachteile hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften hat. In dieser 
Hinsicht ist eine Wärmebehandlung folglich als nachteilig zu bewerten. 
Die Forderung nach einer Wärmebehandlung zur Kristallisation (s.o.) steht im 
Konflikt mit der Problematik der Umwandlung in die monokline Phase. Welcher 
Zustand die besseren mechanischen Eigenschaften ergibt, wurde im Rahmen 
dieser Arbeit nicht untersucht. Dies kann durch vergleichende Messungen der 
Biegefestigkeit von wärmebehandelten und nicht wärmebehandelten Proben 
bestimmt werden. Für eine Glasinfiltration (siehe Abschnitt 6.5) ist eine 
möglichst geringe Temperatur zu wählen, wenn ein nennenswerter Anteil an 
tetragonalem ZrO2 zur Umwandlungsverstärkung erhalten bleiben soll. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Mit SLM ohne eine Vorwärmung aus einem Gemisch aus 80 Gew.-% ZrO2 
(nicht stabilisiert) und 20 Gew.-% Al2O3 hergestellte Proben weisen die 
folgenden Phasen auf: 
- Monoklines ZrO2, tetragonales ZrO2 und kubisches ZrO2, wobei der 
tetragonale Anteil maximal etwa 1/3 ausmacht 
- Eine amorphe Phase aus einem ZrO2 / Al2O3 Gemisch 
 Eine Wärmebehandlung bei  1500°C führt zu einer teilweisen Entmischung 
und Kristallisation der beiden Komponenten der amorphen Phase und somit 
zur Bildung von kristallinem Al2O3 als weiterer Phase. 
 Eine Wärmebehandlung, bereits ab einer Temperatur von z.B. 900°C, führt 
zu einer deutlichen Erhöhung des Anteils an monoklinem ZrO2. 
 
 
6.3.8 Mechanische Festigkeit 
Zur Messung der Biegefestigkeit von mit SLM aufgebauten Volumenkörpern 
wurden fünf Prüfstäbe der Abmessungen 46,6 mm x 6 mm x 5,5 mm 
hergestellt. Die Prüfstäbe wurden nicht wärmebehandelt. Die Prüfstäbe wurden 
an allen vier Längsseiten geschliffen (Schleifpapier der Körnung 600), um die 
Beeinflussung der Messergebnisse durch die Oberflächenrauheit zu reduzieren. 
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Bild 36 zeigt ein Foto der Prüfstäbe. Als Prüfverfahren wurde der 4-Punkt-
Biegeversuch ausgewählt. Die Biegeversuche wurden vom Institut für 
Werkstoffanwendungen im Maschinenbau, RWTH Aachen, durchgeführt. Die 
Ergebnisse der Prüfung sind in Tabelle 11 dargestellt. 
Bild 36 
Mit SLM hergestellte 
Biegeprüfstäbe 
 
PL = 135 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 190 μm 
dL = 280 μm 
dS = 30 μm 
CO2-Laserstrahl-
quelle 
 
 
 
 
Probe Nr. Biegefestigkeit 
1 8,888 MPa 
2 10,686 MPa 
3 10,685 MPa 
4 10,030 MPa 
5 7,439 MPa 
Mittelwert 9,546 MPa 
Standardabweichung 1,241 MPa 
Zum Vergleich: Konventionell 
gesinterte ZrO2-Keramik 
800 MPa bis 1200 MPa 
Zum Vergleich: Konventionell 
gesinterte ATZ-Keramik 
1200 MPa bis 2400 MPa 
Tabelle 11: Ergebnisse der Messung der Biegefestigkeit an mit SLM hergestellten Probekörpern. 
 
Die ermittelten Festigkeitswerte zeigen eine für Keramik vergleichsweise 
geringe Streuung, die sich in einem vergleichsweise hohen Weibullmodul von 
m = 8,743 widerspiegelt. Die Biegefestigkeit liegt mit einem durchschnittlichen 
Wert von 9,546 MPa bei einem Bruchteil der über konventionelle 
Verarbeitungsverfahren erzielten Biegefestigkeit von 800 MPa bis 1200 MPa für 
ZrO2 und bis zu 2400 MPa für heißisostatisch gepresste ATZ-Keramik (vgl. 
Abschnitte 4.2 und 4.5). Die geringe Festigkeit der mit SLM hergestellten 
Probekörper ist durch die Risse im Gefüge der Keramik erklärbar. Für eine 
deutliche Steigerung der Festigkeit ist eine vollständige Vermeidung der 
15 mm 
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Rissbildung, wie in Abschnitt 7.3 und Kapitel 8 beschrieben, oder eine 
Infiltration der Risse, wie in Abschnitt 6.5 beschrieben, erforderlich. 
Für technische Anwendungsfälle, bei denen die chemische Beständigkeit, die 
Temperaturbeständigkeit oder die Härte bzw. Verschleißfestigkeit des Materials 
im Vordergrund steht, kann die Festigkeit bereits ausreichend sein. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Die Biegefestigkeit der mit SLM ohne eine Vorwärmung hergestellten Proben 
liegt bei ca. 9,5 MPa. Die geringe Festigkeit ist durch die Risse im Gefüge der 
Keramik erklärbar. 
 
 
6.4 Demonstrationsobjekte 
Nachdem, wie in Abschnitt 6.3 beschrieben, eine geeignete Werkstoffmischung 
sowie geeignete Verfahrensparameter und Randbedingungen ermittelt worden 
sind, konnten Demonstrationsobjekte zum Nachweis der Realisierbarkeit 
komplexer Bauteilgeometrien aus Keramik mit SLM hergestellt werden. Als 
Werkstoff wurde eine Mischung aus 80 Gew.-% ZrO2 und 20 Gew.-% Al2O3 
verwendet. Als Laserstrahlquelle kam ein CO2-Laser zum Einsatz. Die Objekte 
sind ohne eine Vorwärmung der Bauplattform auf einem Aluminiumsubstrat 
unter Umgebungsatmosphäre hergestellt worden. Folgende Verfahrenspara-
meter wurden verwendet: PL = 135 W; vS = 200 mm/s; dy = 190 μm; 
dL = 280 μm; dS = 30 μm. 
In Bild 37 bis Bild 42 sind Demonstrationsobjekte gezeigt, die mittels SLM 
hergestellt worden sind. Die Aufbaurate beträgt je nach Bauteilgeometrie und 
-größe etwa 1000 mm³/h bis 3000 mm³/h. Bei Verwendung einer Schichtdicke 
von dS = 50 μm liegt die Aufbaurate entsprechend bei etwa 5000 mm³/h. Die 
mittels eines Perthometers gemessene Oberflächenrauheit beträgt etwa 
Ra = 10 μm (für vertikale Bauteiloberflächen). 
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Bild 37 
Technisches Bauteil 
mit Hohlstruktur 
Aufbauzeit: 8 h 
 
 
 
 
Bild 38 
Rotor einer 
Turboladerturbine 
Aufbauzeit: 6 h 
 
 
10 mm 
5 mm 
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Bild 39 
Poröse Struktur 
Links: CAD-Modell 
Rechts: Mit SLM 
entsprechend dem 
CAD-Modell 
hergestellter Körper 
Aufbauzeit: 5 h 
 
  
 
Bild 40 
Gerüst für eine 
Dentalrestauration 
(dreigliedrige Brücke) 
Aufbauzeit: 1 h 
 
 
Bild 41 
Gerüst für eine 
Dentalrestauration 
(dreigliedrige Brücke, 
andere Ansicht) 
 
 
10 mm 
3 mm 
3 mm 
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Bild 42 
Funktionsprototyp 
eines hitze-
beständigen 
Isolationskörpers 
Aufbauzeit: 5 h 
 
 
Die dargestellten Objekte haben zunächst eine geringe mechanische Festigkeit 
(Biegefestigkeit ca. 9,5 MPa, vgl. Abschnitt 6.3.8), die durch eine nachträgliche 
Glasinfiltration (Abschnitt 6.5) verbessert werden kann. Eine noch deutlich 
höhere Festigkeit kann erreicht werden, wenn die Rissbildung in der Keramik 
beim SLM vollständig vermieden wird. Dies ist das Thema der Kapitel 7 und 8. 
Dafür ist eine deutlich aufwändigere Anlagentechnik und Prozessführung mit 
einer Vorwärmung der Bauplattform auf Temperaturen > 1600°C erforderlich. 
Für Anwendungen, die keine hohe Biegefestigkeit erfordern, kann das bis hier 
beschriebene Verfahren wegen des geringeren Aufwandes und der 
dementsprechend geringeren Kosten eine Alternative zu dem in Kapitel 8 
beschriebenen Verfahren sein. 
 
 
6.5 Glasinfiltration rissbehafteter Keramikkörper 
Im vorangehenden Abschnitt wurde gezeigt, dass mit dem SLM Verfahren 
Volumenkörper komplexer Geometrie hergestellt werden können. Die auf diese 
Weise (ohne Vorwärmung) hergestellten Körper weisen aber Mikrorisse auf und 
haben deshalb nur eine geringe Biegefestigkeit. Durch ein Füllen der Risse mit 
einem Glas kann die Schwächung der Keramik durch die Risse deutlich 
reduziert werden. Eine Festigkeitssteigerung wird dabei sowohl durch eine 
5 mm 
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Reduzierung der Kerbwirkung der Risse als auch durch ein Verbinden der 
Rissflanken mit dem Glas erreicht. 
Die Infiltration von offenporösen Keramikkörpern mit einem Glas ist ein 
bewährtes Verfahren zur Eliminierung der Porosität und zur Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften. In der Dentaltechnik beispielsweise werden in 
einem von der Fa. Vita [VITA08b] verwendeten Verfahren Gerüste aus Al2O3 / 
ZrO2 Keramik nur leicht gesintert, d.h. nicht bis zur vollständigen Dichte 
gesintert, u.a. um die Schrumpfung gering zu halten. Das Gerüst weist nach 
dieser Sinterung noch immer eine Porosität von ca. 20% bis 25% auf. Das 
Gerüst wird daraufhin zusammen mit einem Glaspulver in einem Ofen 
aufgeheizt, so dass das Glas schmilzt und das Gerüst vollständig infiltriert, d.h. 
sämtliche Porenräume ausfüllt. 
Mit SLM hergestellte rissbehaftete Probekörper aus 80 Gew.-% ZrO2 / 
20 Gew.-% Al2O3 wurden im Rahmen dieser Arbeit einer ähnlichen 
Nachbehandlung unterzogen. Probekörper wurden in Glaspulver gelegt oder 
Glaspulver auf eine oder mehrere Seitenflächen aufgebracht. Daraufhin wurden 
die Probekörper in einem Ofen erhitzt um das Glas zu schmelzen. 
Infiltrationsversuche wurden sowohl bei Umgebungsdruck, als auch unter 
Vakuum durchgeführt. Eine Ofentemperatur von 1100°C und eine Haltezeit 
von 2 h wurden gewählt. Die Infiltrationsversuche wurden von der Firma 
Innalox bv in den Niederlanden durchgeführt. Zwei verschiedene 
Glaswerkstoffe wurden für die Infiltrationsversuche eingesetzt und ihre Eignung 
als Infiltrationsglas für den vorliegenden Werkstoff überprüft. Bei dem einen 
Glas handelt es sich um ein von der Firma Vita unter dem Namen „Vita In-
Ceram Zirconia Glass“ vertriebenes Produkt für Infiltrationszwecke (s.o.). Das 
zweite Glas ist ein von TNO Science and Industry in den Niederlanden 
entwickeltes und zur Verfügung gestelltes Glas mit den Bestandteilen SiO2, 
B2O3, Al2O3, Li2O und CaO. Bild 43 zeigt einen Querschliff durch einen 
glasinfiltrierten Probekörper. Im Bild ist ein mit Glas gefüllter Riss zu sehen. 
Quaderförmige Probekörper mit einem Querschnitt von 6 mm x 6 mm konnten 
fast vollständig infiltriert werden. Die Ergebnisse von Infiltrationsversuchen bei 
Umgebungsdruck und unter Vakuum unterscheiden sich nicht signifikant 
voneinander. Bei Umgebungsdruck ist darauf zu achten, dass das Glas so 
aufgebracht wird, dass keine Luft eingeschlossen wird und dadurch die 
Infiltration behindert wird. 
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Bild 43 
Querschliff durch 
einen glasinfiltrierten 
Probekörper (Foto: 
Lichtmikroskop). 
Der Pfeil zeigt auf 
einen mit Glas 
gefüllten Riss. 
 
 
 
 
 
Zur Ermittlung der Biegefestigkeit wurden glasinfiltrierte Biegebalken einem 3-
Punkt-Biegeversuch unterzogen. Die Biegeversuche wurden von der Firma 
BEGO Bremer Goldschlägerei Wilh. Herbst GmbH & Co. KG durchgeführt. Die 
Ergebnisse sind in Tabelle 12 dargestellt. Die erreichten Werte liegen bei etwa 
dem Fünffachen der Biegefestigkeit der nicht infiltrierten Proben (vgl. Abschnitt 
6.3.8). Die zwei unterschiedlichen Glaswerkstoffe führen zu ähnlichen 
Ergebnissen. 
Infiltrationsglas Probenabmessungen 
(Höhe x Breite x Länge) 
Anzahl Proben Mittlere Biegefestigkeit 
Vita In-Ceram Zirconia Glass ca. 2,9 x 6,7 x 45 mm³ 2 45,8 MPa 
TNO-Glas ca. 2,9 x 3,1 x 45 mm³ 7 47,6 MPa 
Tabelle 12: Ergebnisse der Biegefestigkeitsmessung an glasinfiltrierten Proben (infiltriert bei Umgebungsdruck). 
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Durch eine Infiltration mit geschmolzenem Glas können die Risse in mit SLM 
hergestellten Volumenkörpern geschlossen werden. 
 Die Biegefestigkeit kann dadurch von ca. 9,5 MPa auf ca. 45 MPa gesteigert 
werden. 
 
 
40 μm 
Glas 
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7 Ursachen, Mechanismen und Vermeidung der Rissbildung 
7.1 Bildung mechanischer Spannungen beim SLM 
In den Kapiteln 5 und 6 wird ein Verfahren zur Herstellung von keramischen 
Bauteilen mit SLM beschrieben, bei dem die Bildung von Mikrorissen in der 
Keramik während des Aufbauprozesses toleriert wird. Die z.B. für bestimmte 
Anwendungen in der Dentaltechnik erforderliche Biegefestigkeit von 500 MPa 
kann mit dieser Verfahrensvariante nicht erreicht werden. In den Kapiteln 7 und 
8 wird eine Weiterentwicklung des Verfahrens mit dem Ziel der Vermeidung 
der Rissbildung beschrieben. Hierzu werden zunächst die Ursachen und 
Mechanismen der Rissbildung untersucht, um dann gezielte Maßnahmen zur 
Rissvermeidung ergreifen zu können. 
Für die Bildung von Rissen sind mechanische Spannungen erforderlich. Das 
Material gibt unter bestimmten Bedingungen diesen Spannungen nach. Wenn 
das Material plastisch verformbar ist, können die Spannungen durch plastisches 
Fließen abgebaut werden. Keramische Materialien sind, zumindest bei 
niedrigen Temperaturen, nicht plastisch verformbar. Daher wird bei zu hoher 
mechanischer Spannung, insbesondere bei Zugspannung, das Material getrennt 
und es bildet sich ein Riss. Für den in Abschnitt 7.2.1 beschriebenen 
Rissmechanismus der Materialtrennung im festen Zustand ist eine 
vergleichsweise hohe Spannung erforderlich. Für den in Abschnitt 7.2.2 
beschriebenen Mechanismus der Materialtrennung im teilweise flüssigen 
Zustand reicht eine deutlich geringere Spannung aus. Im Folgenden wird 
beschrieben, auf welche Weise mechanische Spannungen beim SLM im 
keramischen Werkstoff auftreten. 
Beim SLM wird in das Keramikmaterial mit einem fokussierten Laserstrahl 
Energie eingebracht. Diese lokale Energiezufuhr führt zu einer nur lokalen 
Erwärmung des Materials. Der Temperaturunterschied zwischen der 
unmittelbaren Umgebung des Laserstrahlfokus und dem kalten Material in 
größerem Abstand kann bei der Verarbeitung von ZrO2 bis zu 2700 K betragen. 
Dabei führt die schnelle Aufheizung und die lokal begrenzte Energiezufuhr zu 
sehr hohen Temperaturgradienten. Wegen der thermischen Ausdehnung des 
Materials führt ein Temperaturunterschied bzw. ein Temperaturgradient 
innerhalb eines Volumenkörpers unmittelbar zu mechanischen Spannungen. 
Der Betrag der Spannung kann für einen eindimensionalen Spannungszustand 
nach Gleichung 5 (Hookesches Gesetz [LACK97]) berechnet werden. 
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)( TE    Gleichung 5 
   Spannung 
E   E-Modul 
   Elastische Dehnung 
   Thermischer Ausdehnungskoeffizient 
T  Temperaturdifferenz 
Im theoretischen Fall, dass der thermische Ausdehnungskoeffizient über den 
gesamten Temperaturbereich gleich Null ist, würden keine mechanischen 
Spannungen auftreten. In keramischen Werkstoffen ist der 
Ausdehnungskoeffizient allenfalls bei speziellen Werkstoffen in einem engen 
Temperaturbereich nahe Null. Im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 
zur Schmelztemperatur liegt immer ein deutlich von Null verschiedener 
Ausdehnungskoeffizient vor. Nach Gleichung 5 ist der Betrag der 
mechanischen Spannungen im Material bei gegebener Temperaturverteilung 
direkt abhängig vom Ausdehnungskoeffizienten . Im Falle von  = 0, d.h. 
wenn die Ausdehnung oder Kontraktion des betrachteten Volumens von außen 
vollständig unterbunden wird, ist der Betrag der Spannung proportional zum 
Ausdehnungskoeffizienten. Ein möglichst kleiner Ausdehnungskoeffizient ist 
daher vorteilhaft für die Verarbeitung des Werkstoffes mit SLM. ZrO2 hat mit  = 10,9 *10-6 K-1 (gemittelt über den Temperaturbereich von Raumtemperatur 
bis 1275 K) einen höheren Ausdehnungskoeffizienten als andere technische 
Keramiken [MAIE02]. 
Zur Veranschaulichung, an welchem Ort und zu welchem Zeitpunkt 
Spannungen beim SLM entstehen, wird ein vereinfachter Fall mit einer 
ortsfesten Energiezufuhr betrachtet. Angenommen wird ein z.B. 
quaderförmiger Keramikkörper, der mittig von oben von einem stillstehenden 
Laserstrahl bestrahlt wird. Der erste Vorgang nach Einschalten des Laserstrahls 
ist die lokale Erwärmung des Materials vom Ort der Energiezufuhr ausgehend. 
Bei der Erwärmung des Materials in der Mitte des Körpers wird die thermische 
Ausdehnung durch den umgebenden nicht erwärmten Bereich behindert, so 
dass Druckspannungen entstehen. Daraus resultieren Zugspannungen in den 
nicht erwärmten Randbereichen des Körpers. Werden diese Zugspannungen 
bei anhaltender Bestrahlung mit dem Laserstrahl ausreichend groß, reißt der 
Körper. Der Körper wird, anschaulich gesprochen, durch die Aufheizung in der 
Mitte auseinandergesprengt. Kommt es nicht zur Rissbildung und auch noch 
nicht zum Schmelzen des Materials, verbleiben nach Abschalten der 
Energiezufuhr und vollständigem Abkühlen des Keramikkörpers keinerlei 
Spannungen im Material (unter der Annahme, dass sich die Keramik nicht 
plastisch verformt). Der spannungsfreie Ausgangszustand stellt sich wieder ein. 
Wird das Keramikmaterial lokal so weit erwärmt dass es schmilzt, stellt sich eine 
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vollkommen andere Spannungsverteilung ein. Die Druckspannungen werden 
durch die Verformbarkeit der Schmelze im Bereich der Schmelze vollständig 
abgebaut. Nach Abschalten der Energiezufuhr erstarrt die Schmelze zunächst 
wieder. Bei der weiteren Abkühlung kommt es aufgrund der thermischen 
Kontraktion zur Bildung von Zugspannungen im Bereich der erstarrten Keramik. 
Diese Zugspannungen führen zur Rissbildung oder verbleiben nach 
vollständigem Abkühlen als Eigenspannungen im Keramikkörper. 
Im Falle eines bewegten Laserstrahls, d.h. einer bewegten Energiezufuhr, bilden 
sich auf ähnliche Weise Zugspannungen im Nachlauf der Bearbeitungszone, 
d.h. im umgeschmolzenen erstarrten Material. Diese Vorgänge werden in 
[OVER03] für das SLM mit metallischen Werkstoffen beschrieben und anhand 
einer numerischen Simulation untersucht. Bild 44 zeigt beispielhaft die 
Verteilung der Spannung (Normalspannungskomponente xx), die nach dem 
Umschmelzen einer einzelnen Spur im Vollmaterial vorliegt. Beinahe über die 
gesamte Länge der umgeschmolzenen Spur sind signifikante Zugspannungen 
vorhanden. Liegen diese Spannungswerte im Falle der Keramik über der vom 
Werkstoff ertragbaren Zugspannung, kommt es im Nachlauf der 
Laserstrahlbearbeitung zur Rissbildung. 
Bild 44 
Spannungsver-
teilung beim 
Schmelzen einer 
einzelnen Spur. Hier 
abgebildet: 
Normalspannungs-
komponente xx. 
Rot: keine Spannung 
Blau: Druck-
spannung 
Gelb: Zugspannung 
Quelle der 
Spannungs-
verteilung: [OVER03] 
 
 
 
Eine numerische Simulation der Laserstrahlbearbeitung einer Keramikoberfläche 
wird in [LI04] beschrieben. Gegenstand der Untersuchung ist das Umschmelzen 
einer einzelnen Spur an der Oberfläche eines ebenen keramischen Werkstückes 
aus einem Werkstoff der vorwiegend aus Aluminiumoxid und Mullit besteht. 
Die Ergebnisse der Simulation zeigen, dass in der gesamten erstarrten 
umgeschmolzenen Spur Zugspannungen vorliegen. Diese Spannungen 
erreichen Werte die die Bruchspannung der Keramik übersteigen. Neben der 
bearbeiteten Spur bzw. in größerer Tiefe unterhalb der Spur sind die 
Spannungen deutlich geringer. Ein Vergleich der Ergebnisse der Simulation mit 
experimentellen Ergebnissen zeigt, dass die Rissbildung im Bereich der 
Umgeschmolzene Spur 
Vorschubrichtung 
Laserstrahl 
x-Richtung 
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umgeschmolzenen Spur und damit im Bereich der höchsten Zugspannung 
auftritt [LI04]. 
Durch eine Verringerung der Temperaturdifferenz im festen Material zwischen 
Bearbeitungszone und umgebendem Material können die Beträge der 
Spannungen reduziert werden (vgl. auch Gleichung 5). Zur Verringerung dieser 
Temperaturdifferenz gibt es zwei Ansatzmöglichkeiten: Zum einen eine 
Senkung der Erstarrungstemperatur, hier realisiert über die Verwendung eines 
eutektischen Systems (vgl. Abschnitt 6.1.1), und zum anderen eine Erhöhung 
der Temperatur des umgebenden Materials, hier realisiert über eine 
Vorwärmung der Keramik vor dem selektiven Schmelzen (vgl. Abschnitte 7.3.3, 
7.3.4, 7.3.5 und 8). 
Neben Temperaturgradienten und daraus resultierender ungleichförmiger 
thermischer Ausdehnung gibt es noch weitere Ursachen für die Bildung 
mechanischer Spannungen beim SLM. Die Kristallisation der Keramik bei der 
Erstarrung oder nach der Erstarrung kann mit einer Volumenkontraktion 
gegenüber der Schmelze bzw. gegenüber dem amorphen Material verbunden 
sein. Eine Volumenkontraktion bei der Erstarrung aus der Schmelze ist eine 
mögliche Erklärung für die starke Erstarrungsrissbildung in dem Werkstoff aus 
80 Gew.-% ZrO2 und 20 Gew.-% Al2O3 (vgl. Abschnitt 7.3.4 und 7.3.5). Eine 
weitere Ursache mechanischer Spannungen sind Phasenumwandlungen die mit 
einer Volumenänderung verbunden sind, wie z.B. die Umwandlung von 
tetragonalem ZrO2 in monoklines ZrO2. 
 
 
7.2 Mechanismen der Rissbildung 
7.2.1 Spannungsrisse 
Der erste relevante Mechanismus der Rissbildung ist die Trennung des 
Werkstoffes im festen Zustand aufgrund zu hoher Zugspannung. Diese Art der 
Materialtrennung kann auch als Sprödbruch bezeichnet werden. Bei 
keramischen Werkstoffen kann ein Sprödbruch sowohl entlang bestimmter 
kristallographischer Ebenen (transgranular), als auch entlang von Korngrenzen 
(intergranular) beobachtet werden. Oft treten beide Varianten gleichzeitig auf, 
so dass der Rissverlauf ständig zwischen transgranular und intergranular 
wechselt [RIED05]. Im Folgenden wird für solche Risse, die beim SLM aufgrund 
von thermisch induzierten Spannungen im festen Zustand entstehen, der 
Begriff „Spannungsriss“ verwendet. 
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Auf atomarer Ebene bedeutet die Bildung eines (transgranularen) Risses im 
Festkörper eine Trennung der interatomaren Bindung benachbarter Atome 
[COOK05]. Unter welchen Bedingungen theoretisch eine solche Trennung der 
Bindungen auftritt, kann über das interatomare Potential hergeleitet werden 
(die Herleitung ist in [COOK05] zu finden). Der Zusammenhang zwischen einer 
aufgebrachten Kraft und dem Abstand zweier Atome ist in Bild 45 dargestellt. 
Das Verhältnis r/r0 ist dabei das Verhältnis des Atomabstands zum 
Gleichgewichts-Atomabstand. 
Bild 45 
Aufzubringende 
Kraft in 
Abhängigkeit des 
Abstandes zweier 
Atome 
(Quelle: [COOK05]) 
 
 
 
Aus dem Verlauf der Kurve ist erkennbar, dass oberhalb eines kritischen 
Abstandes rc und einer entsprechenden kritischen Kraft Fc die interatomare 
Bindung der Kraft nicht mehr standhalten kann. Gleichung 6 erlaubt eine 
quantitative Abschätzung des Verhältnisses rc /r0. Dabei sind m und n 
materialabhängige Konstanten, die im Beispiel für Keramik (Festkörper mit 
Ionenbindung) zu m = 9 und n = 1 gewählt worden sind [COOK05]. 
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 Gleichung 6 
Für die Trennung einer Ebene von Bindungen ist demnach eine Dehnung von 
22% erforderlich. Erst wenn die aufgebrachte Zugspannung so hoch ist, dass 
eine elastische Dehnung von 22% erreicht wird, kommt es zum Riss. 
Eine typische experimentell beobachtete Bruchdehnung einer Oxidkeramik liegt 
dagegen nur bei etwa 0,2% bis 0,6%. Der Grund, warum keramische 
Werkstoffe bereits bei so viel geringerer Belastung versagen, liegt in einer 
Spannungskonzentration in der unmittelbaren Umgebung von Gefügedefekten 
oder Fehlstellen. Die Erhöhung der Spannung an der Spitze eines elliptischen 
Loches im Material unter einachsiger Zugbeanspruchung senkrecht zur großen 
Halbachse der Ellipse kann nach [COOK05] über folgende Formel abgeschätzt 
werden: 
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atip b
c  

 2  Gleichung 7 
tip  Spannung an der Spitze des Loches 
a   Auf den Körper aufgebrachte Spannung 
2c  Länge der großen Halbachse der Ellipse 
2b  Länge der kleinen Halbachse der Ellipse 
 
Ein Mikroriss oder ein flacher Defekt, wie er in keramischen Gefügen aufgrund 
von Inhomogenitäten, Verunreinigungen oder durch Oberflächenbearbeitung 
hervorgerufen vorkommt, mit einer Länge von 10 μm und einer Breite von 
0,1 μm, würde zu einer Spannungskonzentration an der Spitze des Defektes 
um den Faktor 200 führen. Daher werden die Bedingungen für die Trennung 
der interatomaren Bindungen im realen Keramikmaterial lokal bereits bei 
vergleichsweise geringen makroskopisch aufgebrachten Spannungen erreicht. 
Die Rissbildung erfolgt dann in Form eines fortschreitenden Risses, als 
sequentielle Trennung der Bindungen, wobei lediglich nahe der Rissspitze die 
Spannung und Dehnung derartige Werte annehmen, dass die Bindungen 
instabil werden [COOK05]. 
Die Betrachtungsweise nach Gleichung 7 ist stark vereinfachend und 
berücksichtigt beispielsweise nicht den Einfluss der absoluten Größe eines 
Defektes auf die Festigkeit der Keramik. Nach dem Spannungskonzept 
[KNEH88] kann die Zugspannung, ab der sich von einem Defekt ausgehend ein 
Riss ausbildet, über den Spannungsintensitätsfaktor KIC (auch als Risszähigkeit 
bezeichnet) berechnet werden: 
Ya
KIC
B   Gleichung 8 
B   Bruchspannung 
KIC  Spannungsintensitätsfaktor oder Risszähigkeit 
a  Defektlänge bzw. Ausgangsrisslänge 
Y  Geometriefaktor 
 
Aus Gleichung 8 kann gefolgert werden, dass die Festigkeit der Keramik umso 
größer ist, je kleiner die Defekte im Material sind und je größer die Risszähigkeit 
KIC ist. Typische Werte für KIC liegen bei 3,4 - 5 MPa m
1/2 für Al2O3 und 
5 - 7 MPa m1/2 für ZrO2 [LAMM92], [SCHW04]. 
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Für das Erreichen der Bruchspannung sind sowohl die äußeren Belastungen als 
auch etwaige im Material vorhandene Eigenspannungen relevant. Für die 
Bruchspannung gilt [MAIE02]: 
EAB    Gleichung 9 
A   Äußere mechanische und thermisch induzierte Spannungen 
E   Eigenspannungen 
 
Wegen der Abhängigkeit der ertragbaren Spannungen von der Größe der im 
Material vorhandenen Defekte lässt sich für einen keramischen Werkstoff keine 
feste materialtypische Bruchspannung angeben. In keramischen Bauteilen sind 
bedingt durch Herstellverfahren, Bearbeitung oder äußere Einflüsse immer 
Defekte im Volumen oder an der Oberfläche vorhanden, deren Anzahl und 
Größe sich lediglich als statistische Verteilung angeben lässt. Dies führt zu einer 
statistischen Verteilung der Festigkeit, was über die Weibulltheorie beschrieben 
werden kann. Die Weibulltheorie legt das "Weakest-Link-Prinzip" zugrunde, 
das besagt, dass das schwächste Glied, hier also der größte Defekt, die 
Festigkeit eines Körpers bestimmt [MAIE02]. Während die Weibull-Statistik für 
die Auslegung von Bauteilen eine große Bedeutung hat, sind im Rahmen dieser 
Arbeit vorwiegend die Mechanismen der Rissbildung von Interesse. Eine 
quantitative Abschätzung der Bruchspannung wird nicht vorgenommen. Daher 
wird an dieser Stelle nicht weiter auf die Weibull-Statistik eingegangen. 
Beim SLM werden Spannungen wie in Abschnitt 7.1 beschrieben durch 
Temperaturunterschiede hervorgerufen. An Fehlstellen tritt eine Erhöhung der 
Spannung auf. Wird an einer kritischen Fehlstelle eine zu hohe Spannung 
erreicht, reißt das Material. Dabei kann der Riss zunächst lokal begrenzt 
bleiben, weil sich die Spannungen durch die Rissöffnung abbauen. Er kann aber 
im weiteren Verlauf der Laserbearbeitung weiter fortschreiten oder auch 
unmittelbar das gesamte Bauteil durchtrennen. 
Die Ausführungen in diesem Abschnitt lassen die Folgerung zu, dass die 
Neigung zur Bildung von Spannungsrissen während des SLM Prozesses 
verringert werden kann, indem das Material mit möglichst wenig Defekten und 
Inhomogenitäten aufgebaut wird. Beispielsweise sollte das Ausgangspulver 
bereits eine möglichst homogene Mischung der einzelnen Komponenten 
enthalten, um Einschlüsse einer unvermischten Komponente zu vermeiden. 
Auch sollten die in Abschnitt 7.2.2 beschriebenen Erstarrungsrisse 
weitestgehend vermieden werden, da diese Ausgangspunkte für 
Spannungsrisse darstellen können und die vom Werkstoff ertragbaren 
Spannungen herabsetzen. Der Bildung von Spannungsrissen kann insbesondere 
entgegengewirkt werden, indem die auftretenden Spannungen verringert 
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werden. Dies kann u.a. über eine Vorwärmung der Keramik vor dem selektiven 
Schmelzen realisiert werden (vgl. Abschnitte 7.1, 7.3.3, 7.3.4, 7.3.5 und 
Kapitel 8). 
 
7.2.2 Erstarrungsrisse 
Erstarrungsrisse werden zur Gruppe der Heißrisse gezählt. Grundlegende 
Charakteristika eines Erstarrungsrisses sind, dass eine Schmelzephase an der 
Rissentstehung beteiligt ist und dass der Riss während der Abkühlung und 
Erstarrung von zuvor geschmolzenem Material entsteht. Erstarrungsrisse treten 
insbesondere in Werkstoffen auf, bei deren Erstarrung sich zunächst eine Phase 
aus der Schmelze ausscheidet und erstarrt. Bei einer solchen Erstarrung gibt es 
einen Temperaturbereich, über den hinweg ein Gemisch aus Schmelze und 
fester Phase existiert. Mit abnehmender Temperatur steigt der Anteil an fester 
Phase. Beträgt der Anteil an Restschmelze in diesem Gemisch nur noch z.B. 
10%, dann ist das Gemisch in seiner Fließfähigkeit stark eingeschränkt. 
Aufgrund von Schrumpfung auftretende Zugspannungen führen unmittelbar 
zum Aufreißen des Materials, weil auf der einen Seite wegen des 
Schmelzeanteils die Festigkeit des Gemisches sehr gering ist, und auf der 
anderen Seite wegen des hohen Feststoffanteils ein Fließen der Restschmelze 
zur Füllung der entstehenden Spalte nicht mehr möglich ist. 
Erstarrungsrissbildung wird häufig beim Schweißen von Metallen beobachtet. 
Bei einer dendritischen Erstarrung mit einem Wachstum der Dendriten vom 
Rand der Schweißnaht zur Mitte kann ein Erstarrungsriss als feiner Spalt in der 
Mitte der Schweißnaht verbleiben, wie in Bild 46 schematisch dargestellt 
[DILT05], [SCHU04]. Dieser Rissbildungsmechanismus wird u.a. beim Schweißen 
bestimmter Nickelbasislegierungen beobachtet [HEND04]. In [RAPP99] werden 
Bedingungen angegeben, unter denen es in Metallen zur Erstarrungsrissbildung 
kommen kann. Erstarrungsrissbildung kann nur auftreten, wenn einerseits der 
Festphasenanteil bereits so hoch ist, dass eine Füllung entstehender Spalte nicht 
mehr möglich ist und andererseits der Festphasenanteil noch so gering ist, dass 
die einzelnen Kristallite oder Dendriten nicht miteinander verbunden sind, d.h. 
die Schmelze in den Zwischenräumen noch zusammenhängend und 
kontinuierlich ist. 
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Bild 46 
Schematische 
Darstellung der 
Bildung von 
Erstarrungsrissen bei 
der Erstarrung einer 
Schweißnaht 
[DILT05] 
 
 
 
Bei dem Gemisch aus 80 Gew.-% ZrO2 und 20 Gew.-% Al2O3, welches im 
Rahmen dieser Arbeit u.a. untersucht wird, sind die Voraussetzungen für eine 
Erstarrungsrissbildung dahingehend gegeben, dass dieses Gemisch wie in 
Abschnitt 6.1.1 beschrieben über ein Temperaturintervall von 340 K erstarrt, 
wobei ZrO2 bis zu einem Festphasenanteil von etwa 70% auskristallisiert. In den 
Abschnitten 7.3.2, 7.3.3, 7.3.4 und 7.3.5 werden die in hergestellten Proben 
beobachteten Erstarrungsrisse beschrieben. 
 
7.2.3 Wiederaufschmelzrisse 
Wiederaufschmelzrisse gehören wie die Erstarrungsrisse zu den Heißrissen. Sie 
können in Werkstoffen auftreten, die eine niedrigschmelzende Phase 
aufweisen. Sie treten in der Wärmeeinflusszone auf, d.h. in Bereichen die 
während der Bearbeitung erwärmt werden, jedoch nicht vollständig 
geschmolzen werden. Übersteigt die Temperatur in der Wärmeeinflusszone die 
Schmelztemperatur der niedrigschmelzenden Phase, kann es zum Schmelzen 
dieser Phase kommen. Wenn Zugspannungen auf den Bereich wirken, z.B. 
aufgrund von Schrumpfung, können diese zur Trennung des Materials führen, 
weil die Schmelze keinen nennenswerten Zugspannungen standhalten kann. 
Dieser Rissbildungsmechanismus wird u.a. beim Schweißen bestimmter 
Nickelbasislegierungen beobachtet [HEND04]. Im Falle der 
Nickelbasislegierungen treten die niedrigschmelzenden Phasen an den 
Korngrenzen auf, so dass eine intergranulare Rissbildung zu beobachten ist. Bei 
der im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Keramik stellt das Eutektikum aus 
ZrO2 und Al2O3 die niedrigschmelzende Phase dar, während die Al2O3 oder ZrO2 
Kristallite höherschmelzende Phasen sind. Dass Wiederaufschmelzrisse beim 
SLM mit dieser Keramik eine Rolle spielen, kann nicht ausgeschlossen werden. 
 
 
 
 
Ursachen, Mechanismen und 
Vermeidung der Rissbildung 
 
 
90
7.3 Experimentelle Untersuchungen zur Analyse und Vermeidung der Rissbildung 
7.3.1 Verwendete Anlagentechnik zur Vorwärmung 
Wie bereits in Abschnitt 7.1 angedeutet, können die beim SLM-Prozess 
auftretenden Spannungen durch eine Vorwärmung des Werkstoffes reduziert 
werden. Mit dem Ziel der Vermeidung von Rissbildung wurden verschiedene 
Versuchsaufbauten zur Vorwärmung der Keramik während des selektiven 
Schmelzens aufgebaut und erprobt.  Der erste Versuchsaufbau ermöglicht eine 
Aufheizung der Bauplattform in der SLM-Anlage auf eine Temperatur von bis 
zu 900°C. Die Heizeinheit ist aufgebaut aus einem elektrischen 
Widerstandsheizelement, einem Block aus reinem Nickel (zum Zwecke guter 
Wärmeleitung) der die beheizte Plattform darstellt (Bild 47 links) sowie einer 
Wärmeisolierung gegenüber den umgebenden Anlagenkomponenten. 
Eingesetzt wird ein keramisches Heizelement, welches aus einer elektrisch 
isolierenden Keramik mit eingesinterten Heizleitern aus elektrisch leitender 
Keramik aufgebaut ist. Bild 47 (Mitte) zeigt die eingebaute Heizeinheit in auf 
900°C aufgeheiztem Zustand. In Bild 47 (rechts) ist die Einheit im Betrieb 
abgebildet. Zwei im Aufbau befindliche orange glühende keramische Quader 
sind im Pulverbett erkennbar. Die Ergebnisse von mit dieser Heizeinheit 
durchgeführten Versuchen sind in Abschnitt 7.3.3 beschrieben. 
Bild 47 
Heizeinheit zur 
Vorwärmung der 
Bauplattform auf bis 
zu 900°C 
Links: CAD-Modell 
im Halbschnitt 
Mitte: Bauplattform 
auf 900°C 
aufgeheizt 
Rechts: Heizeinheit 
im Betrieb 
 
 
     
 
 
 
 
 
Zur Erzielung noch höherer Temperaturen wurde als zweiter Versuchsaufbau 
eine Ofenkammer für Temperaturen bis 1400°C realisiert (Bild 48). Durch eine 
Öffnung im Deckel der Ofenkammer (Deckel im Bild nicht gezeigt) kann der 
Laserstrahl zur Bearbeitung einer in der Kammer befindlichen Probe 
eingestrahlt werden. Der Ofen ist aufgebaut aus Keramikfaserplatten zur 
Wärmeisolierung und wird über Siliziumcarbid-Heizelemente beheizt. Mit 
diesem Versuchsaufbau ist es nicht möglich, Volumenkörper aus mehreren 
Pulverschichten aufzubauen. Er eignet sich zur Untersuchung der Rissbildung 
Keramisches 
Heizelement 
Beheizte Plattform 
(Nickel)
Wärme-
isolierung
Pulverbett Im Aufbau befindliche 
Keramikkörper 
40 mm 
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beim selektiven Schmelzen einer einzelnen Schicht. Die Ergebnisse von mit 
diesem Versuchsaufbau durchgeführten Versuchen sind in Abschnitt 7.3.4 zu 
finden. 
Bild 48 
Versuchsaufbau 
(Ofenkammer) zum 
selektiven 
Laserschmelzen 
einzelner Schichten 
bei bis zu 1400°C 
Vorwärmtemperatur. 
Rechts: Aufsicht von 
oben in die Ofen-
kammer 
 
  
 
 
 
 
 
7.3.2 Analyse der Rissbildung in Proben hergestellt ohne Vorwärmung 
Die Oberfläche von Proben aus 80 Gew.-% ZrO2 (ohne Y2O3) / 
20 Gew.-% Al2O3, welche ohne eine Vorwärmung mit SLM hergestellt worden 
sind, wurde mittels REM hinsichtlich der Rissbildung untersucht. Zwei 
verschiedene Rissmechanismen können beobachtet werden. Erstarrungsrisse in 
der Probenoberfläche sind anhand des intergranularen Verlaufs und der 
kugeligen Struktur der Rissflanken erkennbar (Bild 49 links). Hier hat die 
Rissentstehung während der Kristallisation und Erstarrung stattgefunden, so 
dass sich der Riss durch Auftrennen der Restschmelze ohne eine 
Materialtrennung im festen Zustand bilden konnte. Daher bleibt an den 
Rissflanken die kugelige Form der erstarrten ZrO2-Kristallite erhalten. 
Spannungsrisse in der Probenoberfläche sind an dem vergleichsweise 
geradlinigen Rissverlauf und an dem glatten Erscheinungsbild der Rissflanken 
ohne die kugelige Struktur einer frei erstarrten Oberfläche erkennbar (Bild 49 
rechts). Oft sind Erstarrungsrisse Ausgangspunkt für die Spannungsrisse, d.h. 
ausgehend von einem Erstarrungsriss setzt sich der Riss bei weiterer Abkühlung 
aufgrund hoher Spannungen im festen Zustand fort (Bild 50). 
Wärmeisolierung Keramikprobe Thermoelement Temperaturregler Heizelemente 
60 mm 
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Bild 49 
Links: Erstarrungsriss 
in der Proben-
oberfläche 
Rechts: 
Spannungsriss in der 
Probenoberfläche 
 
 
 
 
Bild 50 
Beispiele für einen 
Übergang von einem 
Erstarrungsriss zu 
einem Spannungsriss 
 
 
 
7.3.3 Einfluss einer Vorwärmtemperatur bis 900°C auf die Rissbildung 
Eine Vorwärmung des Substrates und des im Aufbau befindlichen Bauteils auf 
eine Temperatur von 900°C führt zu einer Reduzierung der Anzahl an Rissen. 
Die Länge und Breite der Risse nimmt gleichzeitig zu (Bild 51, vgl. für eine 
Erklärung des Phänomens die Ausführungen am Ende dieses Abschnittes), so 
dass aufgebaute Volumenkörper brüchiger sind als solche, die ohne 
Vorwärmung hergestellt worden sind. Wird vollständig dichtes Al2O3 oder ATZ-
Keramik als Substrat verwendet, kommt es bei der Bearbeitung ähnlich wie im 
Falle ohne eine Vorwärmung nach kurzer Zeit zum Zerplatzen des Substrates. 
Bild 51 
Querschliffe durch 
zwei Proben 
hergestellt mit SLM 
aus 80 Gew.-% ZrO2 
und 20 Gew.-% 
Al2O3 ohne 
Vorwärmung (links) 
sowie mit 
Vorwärmung auf 
900°C (rechts) 
 
 
 
10 μm 30 μm 
5 μm 3 μm 
500 μm 500 μm 
Rissspalt 
Spannungsriss Erstarrungsriss 
Spannungsriss 
Erstarrungsrisse 
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In der Oberfläche von bei 900°C Vorwärmtemperatur hergestellten Proben aus 
80 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) und 20 Gew.-% Al2O3 sind sowohl 
Spannungsrisse als auch Erstarrungsrisse vorhanden. Bild 52 zeigt anhand von 
REM-Aufnahmen der Oberfläche einer Probe diese beiden verschiedenen 
Risstypen. Bei dem Riss im linken Bild handelt es sich aufgrund des 
transgranularen Verlaufs zweifelsfrei um einen Spannungsriss. Der Riss im 
rechten Bild ist ein Erstarrungsriss. Der Rissverlauf ist vollständig intergranular, 
die Rissflanken haben eine kugelige Struktur und lassen sich im Gegensatz zu 
dem Riss im linken Bild nicht spaltfrei zusammenfügen. Daher muss dieser Riss 
unter Anwesenheit einer flüssigen Phase entstanden sein. 
Bild 52 
Zwei verschiedene 
Risstypen in der 
Oberfläche einer 
Probe aus 
80 Gew.-% ZrO2 
(mit Y2O3 stabilisiert) 
und 20 Gew.-% 
Al2O3. 
Links: Spannungsriss 
Rechts: Erstarrungs-
riss 
 
 
 
Eine Vorwärmtemperatur von 900°C reicht offensichtlich nicht aus, um die 
Bildung von Spannungsrissen zu vermeiden. Durch die Reduzierung der 
Temperaturdifferenz zwischen Erstarrungstemperatur und Temperatur der 
umgebenden Keramik (gegenüber dem Fall ohne eine Vorwärmung) kommt es 
beim selektiven Schmelzen seltener zur Rissbildung. Da jede Rissbildung einen 
Abbau der Spannungen mit sich bringt, werden somit durch die geringere 
Rissanzahl die Spannungen seltener und weniger stark abgebaut. Darüber 
hinaus ist das Gefüge mit weniger Rissen weniger elastisch. Daher entstehen 
die deutlich ausgeprägteren, längeren und breiteren Risse. 
 
7.3.4 Untersuchung der Rissbildung in Einzelschichten hergestellt bei 1400°C 
Vorwärmtemperatur 
Die im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen Versuche zum SLM bei einer 
Vorwärmtemperatur von 900°C haben gezeigt, dass diese Temperatur nicht 
ausreicht, um die Rissbildung in der Keramik zu vermeiden. Daher wurde eine 
Versuchsreihe zum Schmelzen der Keramik bei einer Vorwärmtemperatur von 
1400°C durchgeführt. Zur Vereinfachung der Versuche wurde auf 
Pulvermaterial verzichtet und lediglich die Oberfläche von Keramikplättchen mit 
Laserstrahlung umgeschmolzen. Dieser Vorgang ist vergleichbar mit dem 
5 μm 5 μm 
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Schmelzen einer einzelnen Schicht beim SLM. Insbesondere dienten die 
Versuche der Überprüfung, ob durch eine Vorwärmung auf 1400°C während 
des Umschmelzens sowohl die Spannungsrisse als auch die Erstarrungsrisse 
vermieden werden können. 
Die Versuche wurden mit verschiedenen Werkstoffen bzw. 
Werkstoffmischungen durchgeführt. Darüber hinaus wurden teilweise die 
Scangeschwindigkeit, die Laserleistung und die Scanstrategie variiert. Für 
sämtliche Versuche wurde eine CO2-Laserstrahlquelle verwendet und der in 
Abschnitt 7.3.1 beschriebene Ofen zur Vorwärmung eingesetzt. Die jeweilige 
Probe wurde in den Ofen eingelegt, der Ofen aufgeheizt auf eine Temperatur 
von 1400°C, dann erfolgte das selektive Laserschmelzen durch 
mäanderförmiges Scannen einer Fläche wie beim SLM, und abschließend 
wurde die Probe im Ofen langsam auf Raumtemperatur abgekühlt. 
Werkstoff 80 Gew.-% ZrO2 (5,2 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 
Bild 53 zeigt die Oberflächen zweier Proben, die bei Raumtemperatur bzw. bei 
1400°C Vorwärmtemperatur umgeschmolzen worden sind, im Vergleich. Die 
Proben bestehen beide aus einem Werkstoff der Zusammensetzung 
80 Gew.-% ZrO2 / 20 Gew.-% Al2O3 (der ZrO2 Anteil enthält 5,2 Gew.-% 
Y2O3). Die Geometrie der Proben ist zylindrisch mit einem Durchmesser von 
8 mm und einer Höhe von 7 mm. Die Stirnseite des Zylinders wurde für den 
Umschmelzversuch verwendet. Bei beiden Proben sind die geschmolzenen 
Spuren erkennbar, im linken Bild verlaufen die Spuren vertikal, während sie im 
rechten Bild horizontal verlaufen. Die Nummerierung der Spuren verdeutlicht 
die Reihenfolge, in der die einzelnen Spuren geschmolzen worden sind. Die 
ohne Vorwärmung umgeschmolzene Probe weist in gleichmäßiger Verteilung 
zahlreiche Risse auf. Auf der bei 1400°C Vorwärmtemperatur 
umgeschmolzenen Probenoberfläche können Risse dieser Größe nicht 
beobachtet werden. Die Probe weist keine Spannungsrisse auf. Erst bei höher 
vergrößerten Aufnahmen mit dem REM werden Erstarrungsrisse an der 
Oberfläche der umgeschmolzenen Probe sichtbar, wie in Bild 54 gezeigt. 
Bild 53 
Vergleich der 
Oberflächen zweier 
Proben (Aufsicht), 
umgeschmolzen bei 
Raumtemperatur 
(links) sowie bei 
1400°C Vorwärm-
temperatur (rechts). 
Die Pfeile weisen auf 
Risse hin. 
 
PL = 84 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 190 μm 
dL = 280μm 
 
 
Spur n 
Spur n+1 
Spur n+2 
Spur n+3 
Spur n 
Spur n+1 
Spur n+2 
Spur n+3 
200 μm 200 μm 
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Bild 54 
Erstarrungsriss in der 
Oberfläche einer bei 
1400°C 
umgeschmolzenen 
Probe (gleiche Probe 
wie in Bild 53 
rechts). 
Aufnahme: REM 
 
 
 
 
Bild 55 und Bild 56 zeigen weitere Erstarrungsrisse. Folgende Beobachtungen 
belegen, dass es sich hierbei um Erstarrungsrisse handelt: 
 Die Risse zeichnen sich im Vergleich zu Spannungsrissen durch ein großes 
Verhältnis von Breite der Rissöffnung zur Länge des Risses aus, wie in Bild 55 
(links) und Bild 56 erkennbar. Die Enden der Risse weisen große 
Öffnungswinkel auf. Eine solche Rissgeometrie kann nur in plastisch 
verformbarem Material entstehen bzw. in Material, welches noch teilweise 
flüssig ist. 
 Die Risse verlaufen entlang der Körner bzw. der Dendritenarme und nicht 
transgranular (Bild 55 rechts, vergleiche auch Bild 52). 
 Die Oberfläche der Rissflanken (Bild 55 rechts) hat eine kugelige Struktur. 
Das ist ein Hinweis darauf, dass sich der Riss geöffnet hat, ohne dass 
Material in fester Phase getrennt wurde. 
 Einer der Risse in Bild 56 (links, siehe Pfeil) wird von der nachfolgenden 
Schmelzespur teilweise überdeckt bzw. wieder aufgeschmolzen und dadurch 
geschlossen. Folglich muss der Riss nach dem Schmelzen der Spur n, aber 
vor dem Schmelzen der nachfolgenden Spur n+1 entstanden sein. Aus 
diesem Grund kann es sich nur um einen Erstarrungsriss handeln, nicht aber 
um einen Wiederaufschmelzriss. Ein Wiederaufschmelzriss würde in der 
Wärmeeinflusszone, und erst während dem Schmelzen der nachfolgenden 
Spuren entstehen (vgl. Abschnitt 7.2.3). 
 
100 μm 20 μm 
Erstarrungsriss 
Spur n 
Spur n+1 
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Bild 55 
Erstarrungsrisse in 
der Oberfläche 
umgeschmolzener 
Proben. 
Links: Beispielhaft 
sind einige Enden 
der Risse mit Pfeilen 
markiert. Aufnahme: 
Lichtmikroskop 
Rechts: An der 
Rissflanke ist eine 
kugelige Struktur 
erkennbar. 
Aufnahme: REM 
Parameter wie in 
Bild 53 rechts. 
 
 
 
Bild 56 
Erstarrungsrisse in 
der Oberfläche einer 
umgeschmolzenen 
Probe. Der mit dem 
Pfeil markierte Riss 
ist von der Schmelze 
der nachfolgenden 
Spur teilweise 
überdeckt worden 
(Parameter wie in 
Bild 53 rechts). 
Aufnahme: REM 
 
 
Beim Werkstoff der Zusammensetzung 80 Gew.-% ZrO2 (5,2 Gew.-%Y2O3) / 
20 Gew.-% Al2O3 traten in allen Proben im Rahmen dieser Versuchsreihe 
deutliche Erstarrungsrisse auf. Diese starke Erstarrungsrissbildung könnte neben 
der thermischen Schrumpfung des bereits erstarrten Werkstoffanteils durch 
eine Volumenabnahme des ZrO2 bei der Kristallisation aus der Schmelze 
begünstigt werden. Ein Ansatz zur weitgehenden Vermeidung der 
Erstarrungsrisse wird in Abschnitt 7.3.5 beschrieben. 
Bei einzelnen Proben wurden zusätzlich zu den Erstarrungsrissen auch 
Spannungsrisse beobachtet. Bild 57 zeigt einen Spannungsriss in einer bei 
1400°C umgeschmolzenen Probe. Solche Spannungsrisse wurden nur bei 
Proben beobachtet, die mit einer vergleichsweise hohen Streckenenergie 
(Quotient aus Laserleistung und Scangeschwindigkeit) bearbeitet wurden. Die 
im Bild gezeigte Probe wurde mit einer Scangeschwindigkeit von 200 mm/s 
und einer Laserleistung von 131 W bearbeitet (übrige Parameter: dy = 190 μm, 
dL = 280μm). Bei einer Laserleistung von 85 W traten derartige Risse nicht auf. 
50 μm 
Spur n 
Spur n+1 
Spur n+2 
Rissflanke 
10 μm 100 μm 
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Das vereinzelte Auftreten von Spannungsrissen bei den Umschmelzversuchen 
zeigt, dass eine Vorwärmtemperatur von 1400°C für diesen Werkstoff noch 
nicht ausreicht, um die Spannungen auf einem hinreichend niedrigen Niveau zu 
halten. In Abschnitt 7.3.5 sowie in Kapitel 8 werden Versuche bei noch weiter 
erhöhter Vorwärmtemperatur beschrieben. 
Bild 57 
Spannungsriss in der 
Oberfläche einer bei 
1400°C Vorwärm-
temperatur 
umgeschmolzenen 
Probe. Der mit dem 
Pfeil markierte Riss 
geht von dem 
umgeschmolzenen 
Bereich (im Bild 
unten) in das nicht 
geschmolzene 
Substrat (im Bild 
oben) über und 
endet dort. 
 
 
 
Werkstoff Al2O3 
In allen Proben aus Al2O3, die bei 1400°C Vorwärmtemperatur umgeschmolzen 
worden sind, sind zahlreiche Risse vorhanden. Der Rissverlauf ist intergranular. 
Die Risse sind nur etwa 2 μm breit und vergleichsweise lang, d.h. sie erstrecken 
sich über mehrere Spuren (Bild 58). Große Öffnungswinkel an den Enden der 
Risse sind nicht zu beobachten. Die Risse scheinen im festen Zustand 
entstanden zu sein. 
Bild 58 
Riss in der 
Oberfläche einer 
umgeschmolzenen 
Probe aus Al2O3. 
Aufnahme: REM 
 
PL = 125 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 190 μm 
dL = 280μm 
 
 
 
Werkstoff 80 Gew.-% Al2O3 / 20 Gew.-% ZrO2 (mit Y2O3 stabilisiert) 
Ebenso wie beim Umschmelzen des Al2O3 gelang es bei dem Gemisch aus 
80 Gew.-% Al2O3 / 20 Gew.-% ZrO2 bei einer Vorwärmtemperatur von 1400°C 
nicht, eine Schicht ohne Risse herzustellen. Typische Risse erstrecken sich über 
100 μm 30 μm 
Spur n 
Spur n+1 
Spur n+2 
Spur n+3 
Schattenwurf vom 
Rand der Spuren 
200 μm 
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mehrere Spuren. Der intergranulare Verlauf, das Erscheinungsbild der 
Rissflanken sowie die Unterbrechungen im Rissverlauf, d.h. das stellenweise 
stumpfe Enden des Rissspaltes (Bild 59) deuten darauf hin, dass es sich bei dem 
gezeigten Riss um einen Erstarrungsriss handelt. 
Bild 59 
Riss in der 
Oberfläche einer 
umgeschmolzenen 
Probe aus 
80 Gew.-% Al2O3 / 
20 Gew.-% ZrO2 
(mit Y2O3 stabilisiert). 
Aufnahme: REM 
 
PL = 50 W 
vS = 200 mm/s 
dy = 190 μm 
dL = 280μm 
 
 
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Durch eine Vorwärmung auf eine Temperatur von 1400°C kann die Bildung 
von Spannungsrissen beim Umschmelzen der Oberfläche von Proben aus 
80 Gew.-% ZrO2 (5,2 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 weitgehend 
vermieden werden. Unter bestimmten Bedingungen treten jedoch noch 
Spannungsrisse auf. Dies deutet darauf hin, dass eine Vorwärmtemperatur 
von 1400°C zur Rissvermeidung noch nicht ausreicht. 
 Bei 1400°C Vorwärmtemperatur umgeschmolzene Proben aus 80 Gew.-% 
ZrO2 (5,2 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 weisen Erstarrungsrisse auf. 
 Bei 1400°C umgeschmolzene Proben aus Al2O3 sowie aus 
80 Gew.-% Al2O3 / 20 Gew.-% ZrO2 (mit Y2O3 stabilisiert) weisen Risse auf, 
die sich über mehrere Spuren hinweg erstrecken. 
 
7.3.5 Untersuchung der Rissbildung in Einzelspuren und Einzelschichten hergestellt bei 
bis zu 1850°C Vorwärmtemperatur 
Nachdem bei einer Vorwärmtemperatur von 1400°C die Rissbildung nicht 
vollständig vermieden werden konnte, wurden Versuche bei noch deutlich 
erhöhter Vorwärmtemperatur durchgeführt. Hierzu wurde der in Abschnitt 8.3 
beschriebene Versuchsaufbau mit einer zweiten Laserstrahlquelle verwendet, 
mit dem Temperaturen bis 2000°C eingestellt werden können, d.h. 
Temperaturen bis zur Solidustemperatur der Keramik und noch darüber hinaus. 
500 μm 30 μm 
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Zur Untersuchung der Erstarrungsrissbildung wurden Versuche zum Schmelzen 
einzelner Spuren unter Variation der Scangeschwindigkeit, der Laserleistung 
und des Strahldurchmessers an einem Werkstoff aus 80 Gew.-% ZrO2 
(5 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 durchgeführt. Als Laserstrahlquelle wurde 
ein Ytterbium-Faserlaser der Wellenlänge 1080 nm verwendet. Mit diesem 
Werkstoff konnten unter keinen Bedingungen umgeschmolzene Einzelspuren 
frei von Erstarrungsrissen erzeugt werden. Das Kristallisationsverhalten der 
Keramik und damit das Erscheinungsbild der Erstarrungsrisse unterscheidet sich 
deutlich je nach verwendeten Verfahrensparametern. In Bild 60 und Bild 61 
sind beispielhaft drei beobachtete typische Erstarrungsformen dargestellt. Die 
Bilder zeigen jeweils eine Aufsicht auf einen Bereich in der Mitte der Spur. In 
Bild 60 ist eine dendritische Erstarrung mit einem Dendritenwachstum vom 
Rand der Spur zur Mitte hin zu erkennen. Aufgrund der Schrumpfung bei der 
Abkühlung und Kristallisation bildet sich in der Mitte der Spur über die gesamte 
Länge der Spur ein gerader Erstarrungsriss, nach dem Mechanismus wie in der 
Skizze in Bild 46 angedeutet. Bei der Spur in Bild 61 (links) erfolgt die 
Erstarrung bzw. das Wachstum der ZrO2-Dendriten nicht vom Rand der Spur, 
sondern von einer Vielzahl an Keimstellen aus, die über die Breite der Spur 
verteilt sind. Dadurch entstehen einzelne Inseln, an deren Grenzen 
Erstarrungsrisse zurückbleiben. Bei dem Beispiel in Bild 61 (rechts) sind keine 
Dendritenstrukturen in der Oberfläche zu beobachten. Vermutlich liegt hier 
eine sehr feinkörnige homogene Erstarrung vor. Denkbar ist auch ein 
Dendritenwachstum vom Grund des Schmelzbades, so dass an der Oberfläche 
nur die Enden der Dendriten zu sehen sind. Auch in diesem Fall entstehen 
zahlreiche Erstarrungsrisse, die hinsichtlich des Erscheinungsbildes den in 
Abschnitt 7.3.4 gezeigten ähneln. 
 
Bild 60 
Aufsicht auf eine 
umgeschmolzene 
Einzelspur (REM) 
 
PL = 100 W 
vS = 400 mm/s 
dL = 70 μm 
TV = 1850°C 
 
 
 
 
30 μm 100 μm 
Rand der Spur 
Erstarrungsriss 
Dendriten-
Wachstums-
richtung 
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Bild 61 
Aufsicht auf 
umgeschmolzene 
Einzelspuren (REM). 
Pfeile: Dendriten-
wachstumsrichtung 
 
 
 
  PL = 20 W, vS = 50 mm/s, dL = 70 μm, TV = 1850°C PL = 60 W, vS = 400 mm/s, dL = 180 μm, TV = 1850°C 
 
Zum Schmelzen flächiger Bereiche werden beim SLM einzelne Spuren 
nebeneinandergelegt. Die einzelnen Spuren weisen eine Überlappung auf, d.h. 
der Abstand der Mittellinien zweier benachbarter Spuren (Schraffurabstand dy) 
ist geringer als die Breite einer umgeschmolzenen Spur. Zur Untersuchung der 
Rissbildung in bearbeiteten Flächen bei dem Werkstoff aus 80 Gew.-% ZrO2 
(5 Gew.-% Y2O3) und 20 Gew.-% Al2O3 wurden Felder der Abmessungen 
6 mm x 6 mm auf Keramikplättchen bei einer Vorwärmtemperatur von 1850°C 
bearbeitet. Als Laserstrahlquelle wurde ein Ytterbium-Faserlaser (Wellenlänge 
1080 nm) sowie für weitere Versuche ein fasergekoppelter Nd:YAG-Laser 
(Wellenlänge 1064 nm) verwendet. 
Im Folgenden sind die Beobachtungen und Ergebnisse dieser Versuche zum 
Schmelzen einer einzelnen Schicht zusammengefasst: 
 Bei hoher Streckenenergie (Quotient aus Laserleistung und 
Scangeschwindigkeit), d.h. z.B. einer Leistung von 90 W kombiniert mit einer 
Scangeschwindigkeit von 50 mm/s, stellt sich ein großes Schmelzbad ein, 
welches die Länge der Scanvektoren (in diesem Falle 6 mm) und eine Breite 
von über 1 mm aufweist. Bei der Erstarrung dieses Schmelzbades tritt starke 
Erstarrungsrissbildung auf. 
 Werden Parameter gewählt, die zu einem kleineren Schmelzbad führen, wird 
die Bildung von Erstarrungsrissen deutlich reduziert. 
 Ein kleineres Schmelzbad kann bei ansonsten unveränderten Parametern 
erreicht werden, indem zwischen den einzelnen Spuren eine Pause von z.B. 
60 ms Länge vorgesehen wird. Während dieser Pause, in der der Laserstrahl 
abgeschaltet ist, kann das Schmelzbad teilweise oder vollständig erstarren, 
bevor die nächste Spur bearbeitet wird. Für die Länge der Pause, d.h. die 
Zeitdauer vom Abschluss des Scanvorgangs der Spur n bis zum Beginn des 
Scanvorgangs der Spur n+1, wird im Folgenden das Formelzeichen tP 
verwendet. 
 Zwischen dem Faserlaser und dem Nd:YAG-Laser sind bei gleichem 
Strahldurchmesser keine Unterschiede hinsichtlich der Rissbildung erkennbar. 
50 μm 50 μm 
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 Wird eine große Überlappung der Spuren gewählt, d.h. z.B. ein 
Schraffurabstand von 50 μm bei einem Laserstrahldurchmesser von 200 μm, 
können Flächen weitgehend ohne Erstarrungsrisse erzielt werden (Bild 62 
links). Lediglich die letzte Spur weist noch Erstarrungsrisse auf (Bild 62 
rechts), ähnlich wie die in Bild 60 gezeigten. Folgende Erklärungen sind 
denkbar, warum auf diese Weise Flächen ohne Erstarrungsrisse erzielt 
werden können: Durch die große Überlappung werden die jeweils in der 
Spurmitte entstandenen Erstarrungsrisse wieder aufgeschmolzen und somit 
eliminiert. Möglicherweise erstarren die einzelnen Spuren auch nicht 
unmittelbar, sondern das Schmelzbad einer Länge der gesamten Spur bleibt 
auch während der Pause von z.B. tP = 60 ms noch bestehen (vgl. Hoch-
geschwindigkeitsvideographie in Abschnitt 8.5.3 sowie auch Abschnitt 8.2). 
In diesem Falle wandert die Erstarrungsfront mit jeder Spur um den Betrag 
des Schraffurabstands weiter. Die Erstarrung schreitet damit immer in einer 
Richtung voran (Bild 63). Dadurch wird die Bildung eines Rissspaltes infolge 
eines Aufeinandertreffens zweier Erstarrungsfronten (wie im Falle einer 
Einzelspur, vgl. Bild 46) vermieden. Folgende Parameter wurden für die in 
Bild 62 gezeigte Probe verwendet: PL = 40 W; vS = 200 mm/s; tP = 60 ms; 
dy = 50 μm; dL = 200 μm; TV = 1850°C; Geometrie der bearbeiteten Fläche: 
Rechteck 6 mm x 6 mm. 
Bild 62 
Aufsicht auf eine 
umgeschmolzene 
Fläche (Werkstoff: 
80 Gew.-% ZrO2 
(5 Gew.-% Y2O3) / 
20 Gew.-% Al2O3). 
Die einzelnen Spuren 
verlaufen im Bild 
horizontal. In dieser 
Fläche sind keine 
Risse vorhanden (Bild 
links). 
Lediglich die zuletzt 
erstarrte Spur (Bild 
rechts) weist noch 
Erstarrungsrisse auf. 
 
 
 
Bild 63 
Schematische 
Darstellung des 
Schmelzbades und 
der Fortbewegung 
der Erstarrungsfront 
beim Umschmelzen 
der Oberfläche der 
Keramikprobe (dar-
gestellt ist eine Auf-
sicht auf die Fläche 
in Bearbeitung). 
 
 
150 μm 100 μm 
Erstarrungsriss 
Schmelzbad 
Fortbewegungsrichtung 
der Erstarrungsfront
Noch folgender Pfad 
des Laserstrahls 
Bereits umgeschmolzene 
und erstarrte Keramik
 
 
 
Ursachen, Mechanismen und 
Vermeidung der Rissbildung 
 
 
102
Ähnliche Versuche zum Schmelzen einzelner Schichten wurden mit dem 
Werkstoff aus 41,5 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) und 58,5 Gew.-% Al2O3 
(eutektisches Mischungsverhältnis) durchgeführt. Auch mit diesem Werkstoff 
können rissfreie umgeschmolzene Flächen erzielt werden (Bild 64). Für die in 
Bild 64 gezeigte Probe wurden folgende Parameter verwendet: PL = 60 W; 
vS = 200 mm/s; tP = 60 ms; dy = 50 μm; dL = 200 μm; TV = 1730°C; Geometrie 
der bearbeiteten Fläche: Kreisfläche  14 mm. Generell neigt dieser Werkstoff 
deutlich weniger zur Bildung von Erstarrungsrissen als die Mischung mit einem 
ZrO2-Anteil von 80 Gew.-%. Während sich bei der Mischung mit einem ZrO2-
Anteil von 80 Gew.-% die Erstarrung über ein Temperaturintervall von 340 K 
erstreckt, geschieht die Erstarrung der eutektischen Mischung (41,5 Gew.-% 
ZrO2) bei einer konstanten Temperatur von 1860°C. Daher ist die Zeitdauer, 
während der Festphasenausscheidungen und Schmelze gleichzeitig existieren, 
kürzer und es tritt während der Erstarrung weniger thermische Schrumpfung 
auf. Auch kommt es bei der eutektischen Mischung nicht zu einer 
ausgeprägten dendritischen Erstarrung. 
Bild 64 
Aufsicht auf eine 
umgeschmolzene 
Fläche (Werkstoff: 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3). 
Die einzelnen Spuren 
verlaufen im Bild 
horizontal. In dieser 
Fläche sind keine 
Risse vorhanden. 
 
 
 
 
Proben aus ZrO2 / Al2O3 Gemischen ohne eine Stabilisierung mit Y2O3 zeigen 
alle starke Rissbildung. Die Ursache hierfür ist die Umwandlung des ZrO2 von 
der tetragonalen Phase in die monokline Phase, die auch durch XRD-
Messungen bestätigt wurde (vgl. Abschnitt 8.5.2). 
Proben aus reinem Al2O3 oder aus reinem ZrO2 (mit 6 Gew.-% Y2O3) konnten 
bei einer Vorwärmtemperatur von bis zu 1850°C nicht rissfrei hergestellt 
werden (Bild 65). In der Oberfläche der Proben sind zahlreiche Risse vorhanden. 
Daraus lässt sich schließen, dass die Vorteile der niedrigeren 
Erstarrungstemperatur, des feinkörnigen Gefüges und der plastischen 
Verformbarkeit, die das Gemisch aus ZrO2 und Al2O3 bietet, für die Vermeidung 
der Rissbildung beim SLM von großer Bedeutung sind. 
30 μm 
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Bild 65 
Aufsicht auf 
umgeschmolzene 
Proben aus Al2O3 
(linkes Bild) und ZrO2 
(rechtes Bild). Die 
Pfeile weisen auf 
Risse hin. 
 
 
  
  PL = 70 W; vS = 200 mm/s; tP = 0 ms; dy = 50 μm, 
dL = 200 μm; TV = 1850°C; Ytterbium-Faserlaser 
PL = 60 W; vS = 200 mm/s; tP = 60 ms; dy = 50 μm; 
dL = 200 μm; TV = 1850°C; Nd:YAG-Laserstrahlquelle
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 In umgeschmolzenen Einzelspuren auf der Oberfläche von Proben aus 
80 Gew.-% ZrO2 (5 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 bilden sich auch bei 
1850°C Vorwärmtemperatur immer Erstarrungsrisse. 
 Beim Umschmelzen von Flächen (ZrO2-Anteil von 80 Gew.-%) kann die 
Bildung von Erstarrungsrissen durch eine Verkleinerung des Schmelzbades, 
z.B. mittels einer Pause von 60 ms zwischen der Bearbeitung zweier 
benachbarter Spuren, sowie durch eine große Überlappung der Spuren (z.B. 
Schraffurabstand 50 μm) deutlich reduziert werden. 
 Auf diese Weise können bei 1850°C Vorwärmtemperatur (ZrO2-Anteil von 
80 Gew.-%) Flächen weitgehend ohne Rissbildung umgeschmolzen werden. 
 Der Werkstoff aus 41,5 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) und 
58,5 Gew.-% Al2O3 (eutektisches Mischungsverhältnis) neigt deutlich 
weniger zu Erstarrungsrissbildung als der Werkstoff mit einem ZrO2-Anteil 
von 80 Gew.-%. Mit dem eutektischen Mischungsverhältnis können bei z.B. 
1730°C Vorwärmtemperatur rissfreie umgeschmolzene Flächen erzielt 
werden. 
 Bei Proben ohne eine Stabilisierung des ZrO2 mit Y2O3 sowie bei Proben aus 
reinem Al2O3 oder aus reinem ZrO2 (ohne oder mit 6 Gew.-% Y2O3) tritt 
auch bei 1850°C Vorwärmtemperatur Rissbildung auf. 
 
100 μm 200 μm 
 
 
 
SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung 
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8 SLM mit Hochtemperatur-Vorwärmung 
8.1 Konzept 
In Abschnitt 7.3.5 wurde beschrieben, dass durch eine Vorwärmung auf eine 
ausreichend hohe Temperatur (z.B. 1730°C) beim Umschmelzen der Oberfläche 
von Keramikproben aus einem ZrO2 / Al2O3 Gemisch die Bildung von Rissen 
weitgehend vermieden werden kann. In diesem Kapitel werden experimentelle 
Untersuchungen und deren Ergebnisse zur Herstellung von Volumenkörpern 
durch selektives Laserschmelzen bei Vorwärmtemperaturen bis über 1700°C 
beschrieben. Um Rissbildung vermeiden zu können, müssen das gesamte 
Substrat und der gesamte im Aufbau befindliche Volumenkörper, d.h. die 
bisher aufgebrachten Schichten, während des selektiven Schmelzens auf 
diesem Temperaturniveau gehalten werden. 
Die Realisierung einer Vorwärmtemperatur beim SLM von über 1700°C stellt 
insbesondere aus folgendem Grund eine Herausforderung dar: Bei einer 
Temperatur von 1700°C sintert das verwendete Keramikpulver bereits derart, 
dass es nicht mehr fließfähig ist, sich also nicht mehr als dünne Schicht 
auftragen lässt. Somit kann nicht wie in bereits realisierten Konzepten (Phenix 
Systems, Vorwärmtemperatur bis 900°C [PHEN08]) die Prozesskammer inklusive 
Pulver wie ein Ofen vollständig auf diese Temperatur aufgeheizt werden. 
Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit eine lokale, örtlich auf den relevanten 
Bereich begrenzte Vorwärmung realisiert. Dabei wird mit einem Laserstrahl 
lediglich der Bereich des entstehenden Volumenkörpers, des Substrates und des 
unmittelbar angrenzenden Pulvers aufgeheizt. Diese lokal begrenzte 
Vorwärmung bietet gegenüber einer vollständig beheizten Prozesskammer 
folgende Vorteile: 
 Das Keramikpulver in der Anlage bleibt fließfähig und kann in dünnen 
Schichten aufgetragen werden. 
 Das Keramikpulver in der Anlage bleibt - abgesehen von dem Pulver in der 
unmittelbaren Umgebung des Bauteils - unbeeinflusst und kann vollständig 
und ohne Aufbereitung wiederverwendet werden. 
 Die Anlagenkomponenten wie z.B. die mechanischen Antriebe, Lager, 
Führungen, Dichtungen usw. bleiben kalt und können aus konventionellen 
Werkstoffen hergestellt werden. 
 
 
 
SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung 
 
 
105
 Die Genauigkeit der Positionierung der Bauplattform und des 
Pulverauftragschiebers wird geringst möglich beeinträchtigt, weil 
Wärmeausdehnungseffekte auf einen kleinen Bereich begrenzt bleiben. 
Die lokal begrenzte Vorwärmung wurde mit Hilfe von Laserstrahlung der 
Wellenlänge 10,6 μm (CO2-Laser) realisiert. Wie in Abschnitt 5.3.1 beschrieben, 
wird Laserstrahlung dieser Wellenlänge von der verwendeten Keramik bei 
Raumtemperatur deutlich besser absorbiert als die Strahlung anderer üblicher 
Laserstrahlquellen im Wellenlängenbereich um 1 μm. Der zu beheizende 
Bereich wurde flächig mit einem stationären Laserstrahl beaufschlagt. Zum 
selektiven Schmelzen des Keramikpulvers wurde ein zweiter, fokussierter 
Laserstrahl verwendet. 
Im folgenden Abschnitt wird zunächst eine Modellierung und numerische 
Simulation des SLM nach diesem Konzept beschrieben. In Abschnitt 8.3 wird 
dann der Versuchsaufbau für die experimentellen Untersuchungen beschrieben 
sowie in den Abschnitten 8.4 und 8.5 die Versuchsdurchführung und die 
Ergebnisse. 
 
 
8.2 Modellierung und numerische Simulation 
Zur Unterstützung der experimentellen Untersuchungen und zur Vertiefung des 
Prozessverständnisses wurde eine Modellierung und numerische Simulation des 
SLM mit ZrO2 / Al2O3 Keramik mit der Finite Elemente Methode (FEM) 
durchgeführt. Zunächst wurde die Temperaturverteilung in Abhängigkeit der 
Zeit während der Bearbeitung mit der Laserstrahlung berechnet. Eine darauf 
basierende Berechnung der mechanischen Spannungen ist für weitere 
Untersuchungen im Anschluss an die vorliegende Arbeit geplant (siehe Kapitel 
10 „Ausblick“). Unter anderem wurden folgende Ziele verfolgt: 
 Vorhersage der Schmelzbadform und -größe in Abhängigkeit verschiedener 
Verfahrensparameter – Die Ergebnisse können beitragen zu einer geeigneten 
Wahl der Verfahrensparameter, um eine hohe Oberflächenqualität (vgl. auch 
Abschnitt 8.5.3) und gleichzeitig eine homogene Mikrostruktur zu erzielen. 
 Ermittlung der Abkühlraten zum Vergleich mit den in der Literatur 
beschriebenen experimentellen Untersuchungen und den dort erhaltenen 
Gefügestrukturen (vgl. Abschnitt 3.7) – Die Ergebnisse können Hinweise auf 
eine geeignete Wahl der Verfahrensparameter geben, um ein möglichst 
feines Gefüge mit einer Strukturgröße < 1 μm zu erzielen. 
 Ermittlung der Dehngeschwindigkeiten zum Vergleich mit den 
Dehngeschwindigkeiten bei den in der Literatur beschriebenen 
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experimentellen Untersuchungen zur Superplastizität (vgl. Abschnitt 6.1.3) – 
Daraus können Rückschlüsse gezogen werden, in wie weit mit einer 
plastischen Dehnung der Keramik und damit einem Abbau von Spannungen 
während des selektiven Schmelzens gerechnet werden kann. 
 Berechnung der maximal auftretenden Spannungen in Abhängigkeit 
verschiedener Verfahrensparameter zur Vorhersage, unter welchen 
Bedingungen Rissbildung vermieden werden kann (geplant in weiteren 
Untersuchungen, siehe Kapitel 10 „Ausblick“) – Dies trägt zur Vermeidung 
der Rissbildung bei bzw. erlaubt eine gezielte Verbesserung der 
Verfahrensparameter hinsichtlich anderer Aspekte (z.B. Senkung der 
Vorwärmtemperatur zur Reduzierung des anlagentechnischen Aufwands) 
unter Beibehaltung der Rissfreiheit. 
 
 
8.2.1 Modell und Art der Analyse 
Als Geometrie wurde entsprechend der experimentell vorwiegend verwendeten 
Geometrie ein Substrat der Abmessungen 18 mm x 18 mm x 2,5 mm 
angenommen, auf welches rechteckige Schichten der Abmessungen 
2 mm x 4 mm bzw. 4 mm x 10 mm aufgebracht werden. Simuliert wurde 
jeweils die vollständige Bearbeitung einer einzelnen Schicht, d.h. eine 
Bearbeitung der Fläche Linie für Linie mit dem bewegten Laserstrahl. Dabei 
wurde zur Vereinfachung auf die Modellierung einer Pulverschicht verzichtet 
und die erste Schicht betrachtet, d.h. das Umschmelzen der Oberfläche des 
Substrates. Als Laserstrahlquelle zum selektiven Schmelzen wurde ein Nd:YAG-
Laser (Wellenlänge 1064 nm) mit einer konstanten Intensität über den 
Strahlquerschnitt („Top-Hat“-Intensitätsverteilung) im Fokus und als Werkstoff 
ein Gemisch aus 41,5 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) und 58,5 Gew.-% Al2O3 
(eutektische Mischung) angenommen. 
Das Netz für die Finite-Elemente Simulation wurde mit Unterstützung der 
Software Marc/Mentat erstellt. Das Netz wird während der Simulation 
dynamisch nur im Bereich der Laserstrahl-Werkstück-Wechselwirkungszone 
verfeinert, um den Rechenaufwand gegenüber einer Verfeinerung des 
gesamten Netzes zu reduzieren. Die Anzahl an Knoten des verwendeten Netzes 
beträgt 117251. 
Bei der Simulation handelt es sich um eine dreidimensionale, transiente FEM-
Simulation mit einer Zeitauflösung von 100 μs. Die Lösung des aus der 
Wärmeleitungsgleichung resultierenden Gleichungssystems erfolgt mittels eines 
GMRES-Algorithmus (Generalized Minimal Residual). Die Berechnung wurde 
auf einem Rechner mit 8 Prozessorkernen (zwei Prozessoren vom Typ Intel 
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Xeon, Symmetric multiprocessing - SMP) und einem Arbeitsspeicher von 16 GB 
durchgeführt. Die Rechenzeit betrug zwischen 50 Stunden und 170 Stunden 
pro Simulation. 
 
 
8.2.2 Annahmen und Randbedingungen 
Folgende Randbedingungen, Annahmen und Vereinfachungen wurden 
verwendet: 
Werkstoffeigenschaften: 
 Die spezifische Wärmekapazität der Keramik wird als konstant und 
unabhängig von der Temperatur angenommen. 
 Die Schmelzenthalpie wird berücksichtigt. Die Phasenumwandlung bei einer 
konstanten Temperatur von 1860°C wird angenähert durch ein 
Temperaturintervall, innerhalb dem die Schmelzenthalpie als entsprechend 
stark erhöhte spezifische Wärmekapazität berücksichtigt wird. 
 Die Phasenumwandlung flüssig / gasförmig wird nicht modelliert. 
 Der Wärmeleitkoeffizient der Keramik wird als konstant angenommen. Der 
angenäherte Wärmeleitkoeffizient für den relevanten Temperaturbereich 
(oberhalb der Vorwärmtemperatur) wurde wie in Abschnitt 8.2.3 
beschrieben über einen Vergleich von Experiment und Simulation ermittelt. 
Absorption der Laserstrahlung: 
 Die Abhängigkeit des Reflexionsgrades (Wellenlänge 1064 nm) von der 
Temperatur wurde berücksichtigt. Hierzu stand eine experimentell ermittelte 
Kurve für Al2O3 im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis ca. 2800 K 
aus der Literatur zur Verfügung ([ZHAN98], vgl. Abschnitt 5.3.1). Aufgrund 
des Al2O3-Anteils von 58,5 Gew.-% im betrachteten Werkstoff wird ein 
ähnliches Absorptionsverhalten angenommen. 
 Der Absorptionskoeffizient bzw. die optische Eindringtiefe bei einer 
Wellenlänge von 1064 nm wird als konstant angenommen. Da während des 
Prozesses im Experiment am Ort des Auftreffens der Laserstahlung hohe 
Temperaturen > 3500°C anhand von Verdampfung des Al2O3 beobachtet 
werden (vgl. Abschnitt 8.5.1), wird ein Wert der optischen Eindringtiefe für 
entsprechende Bedingungen aus der Literatur verwendet ([LAWR04], Wert 
für Al2O3). 
 
 
 
 
SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung 
 
 
108
Thermische Randbedingungen: 
 Die gesamte Oberfläche des Keramikkörpers wird als thermisch isoliert 
angenommen, d.h. es findet kein Wärmeaustausch mit der Umgebung statt, 
weder über Wärmeleitung noch über Wärmestrahlung oder konvektiven 
Wärmeübergang. Diese Annahme ist folgendermaßen begründet: Nach dem 
Aufheizvorgang mit dem Vorheizlaserstrahl stellt sich ein thermisches 
Gleichgewicht ein, in welchem die durch die Vorheiz-Laserstrahlung 
zugeführte Leistung genau der abgeführten Wärmeleistung entspricht. Der 
weitaus größte Teil wird über Strahlung abgeführt, so dass näherungsweise 
die durch die Vorheizlaserstrahlung zugeführte Leistung und die abgestrahlte 
Leistung an der Oberseite der Probe im Gleichgewicht stehen. Die Unterseite 
der Probe ist mit hochwertigem Wärmeisoliermaterial thermisch isoliert und 
die Seitenflächen der Probe sind durch das Pulverbett ebenfalls isoliert. 
Daher sind die tatsächlichen Wärmeströme gering und die dadurch 
verursachten, in der Simulation vernachlässigten Temperaturgradienten 
klein. Die Annahme stellt insofern eine Vereinfachung dar, dass die durch 
lokale Erhöhung der Temperatur bei der Bestrahlung mit dem 
Bearbeitungslaser verursachte zusätzliche Abstrahlung oder Wärmeableitung 
an die Umgebung vernachlässigt wird. 
In Tabelle 13 sind die verwendeten Werkstoffkennwerte und quantitativen 
Randbedingungen zusammengefasst. Für den Reflexionsgrad sind nur zwei 
beispielhafte Werte angegeben. Für die Simulation wurden noch weitere Werte 
in Abhängigkeit der Temperatur verwendet. 
Wärmeleitkoeffizient (vgl. Abschnitt 8.2.3) 6 W/mK 
Spezifische Wärmekapazität1 0,648 J/gK 
Schmelzenthalpie2 1080 J/g 
Dichte3 4,56 g/cm³ 
Reflexionsgrad (1064 nm) bei Raumtemperatur4 89% 
Reflexionsgrad (1064 nm) bei ≥2365°C4 5% 
Optische Eindringtiefe ( = 1064 nm)5 0,111 mm 
Tabelle 13: Für die Simulation verwendete Werkstoffkennwerte und Randbedingungen (Quellen: 1Interpoliert 
basierend auf [IUGA07], 2[JERE00], 3[BONI07], 4[ZHAN98], 5[LAWR04]). 
 
8.2.3 Ermittlung des Wärmeleitkoeffizienten 
Im hier betrachteten Fall treten nur Temperaturen größer als die gewählte 
Vorwärmtemperatur, d.h. größer als etwa 1600°C auf. Für den Werkstoff Al2O3 
sind in der Literatur experimentell ermittelte Werte des Wärmeleitkoeffizienten 
in Abhängigkeit der Temperatur zu finden, wobei die Wärmeleitfähigkeit mit 
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der Temperatur stark abnimmt. In [SCHU88] wird für eine Temperatur von 
1700 K (1426,85°C) ein Wärmeleitkoeffizient von ca. 5,5 W/mK bis 5,9 W/mK 
angegeben (gegenüber etwa 35 W/mK bei Raumtemperatur). Der 
Wärmeleitkoeffizient des ZrO2 steigt dagegen mit steigender Temperatur. In 
[HUAN08] wird für dichte ZrO2-Keramik mit einem Y2O3-Gehalt von 7% für 
Raumtemperatur ein Wert von 3,99 W/mK sowie für eine Temperatur von 
800°C ein Wärmeleitkoeffizient von 4,51 W/mK angegeben. In [GUO05] sind 
Angaben zum Wärmeleitkoeffizienten von plasmagespritzten ZrO2-Schichten, 
d.h. leicht porösem ZrO2, im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 
1400°C zu finden. Ein stetiger Anstieg des Wärmeleitkoeffizienten im 
Temperaturbereich von 400°C bis 1400°C wird beobachtet. 
Aufgrund mangelnder quantitativer Angaben für Temperaturen >1600°C, 
insbesondere für 100% dichtes ZrO2, wurde der Wärmeleitkoeffizient über 
einen Vergleich von Simulation und Experiment ermittelt. Hierzu wurde in einer 
Simulation der Wärmeleitkoeffizient im Bereich zwischen 3 W/mK und 9 W/mK 
in Schritten von 1 W/mK variiert. Die für diese Simulation und das 
Vergleichsexperiment verwendeten Parameter sind in Tabelle 14 aufgeführt. Für 
den Vergleich mit dem Experiment wurde die maximale Breite des 
Schmelzbades in der letzten mit dem Laserstrahl abgefahrenen Spur 
herangezogen. Diese Breite kann nach der Erstarrung anhand der 
Oberflächenstruktur ermittelt werden, wie in Bild 66 (links) erkennbar (das Feld 
wurde Linie für Linie bearbeitet, vgl. Bild 11 in Abschnitt 5.2). In diesem Falle 
liegt die experimentell beobachtete Breite bei ca. 870 μm. In Tabelle 15 sind die 
mittels der Simulation ermittelten Schmelzbadbreiten aufgelistet. Die beste 
Übereinstimmung wird für einen angenommenen Wärmeleitkoeffizienten von 
6 W/mK erreicht. Die berechnete Temperaturverteilung und die Form des 
Schmelzbades im Moment des Abschaltens der Laserstrahlung am Ende des 
Scanvorgangs ist in Bild 66 (rechts) dargestellt. Der Rand des Schmelzbades 
entspricht der Isotherme der Temperatur 1860°C. Für alle folgenden 
Simulationen wurde der ermittelte Wärmeleitkoeffizient von 6 W/mK 
verwendet. 
Geometrie 2 mm x 4 mm (Scanvektorlänge: 4 mm) 
Vorwärmtemperatur 1620°C 
Laserleistung 100 W 
Laserstrahldurchmesser 200 μm („Top-Hat“-Intensitätsverteilung) 
Scangeschwindigkeit 200 mm/s 
Pause zwischen den Scanvektoren 60 ms 
Schraffurabstand 140 μm 
Tabelle 14: Für den Vergleich von Simulation und Experiment zur Ermittlung des Wärmeleitkoeffizienten 
verwendete Verfahrensparameter. 
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Angenommener Wärmeleitkoeffizient Berechnete Schmelzbadbreite 
3 W/mK 1280 μm 
4 W/mK 1100 μm 
5 W/mK 965 μm 
6 W/mK 858 μm   (Experiment: 870 μm) 
7 W/mK 775 μm 
8 W/mK 677 μm 
9 W/mK 555 μm 
Tabelle 15: Von der Simulation vorhergesagte Schmelzbadbreite in Abhängigkeit des angenommenen 
Wärmeleitkoeffizienten. 
 
Bild 66 
Links: Aufsicht auf 
eine selektiv 
geschmolzene 
Fläche.  
Rechts: Simulierte 
Temperaturver-
teilung nach dem 
Abfahren der letzten 
Spur. 
Angegeben ist 
jeweils die Breite des 
Schmelzbades der 
letzten Spur. 
 
 
 
 
8.2.4 Validierung 
Zur Validierung der Modellierung wurde überprüft, ob unter Annahme 
beliebiger Verfahrensparameter eine Vorhersage der Breite des Schmelzbades 
möglich ist. Dazu wurden drei Sätze von Parametern gewählt (Tabelle 16), die 
sich deutlich von dem in Abschnitt 8.2.3 verwendeten Parametersatz 
unterscheiden. Die in den drei Fällen mittels der Simulation ermittelte Breite des 
Schmelzbades wurde mit der in den drei entsprechenden Experimenten 
beobachteten Schmelzbadbreite verglichen. Hierzu wurde wieder die letzte 
bearbeitete Spur herangezogen. Die ermittelten Werte sind in Tabelle 16 
angegeben. In allen drei Fällen liegt eine gute Übereinstimmung zwischen 
Simulation und Experiment vor. In Fall B ergibt sich ein breites Schmelzbad, 
welches sich über mehrere Spuren hinweg erstreckt (vgl. auch die 
Videoaufnahmen in Abschnitt 8.5.3), während in Fall C ein schmales 
Schmelzbad vorliegt, welches nach jedem Scanvektor vollständig erstarrt. Diese 
Rand des 
Schmelzbades 
Bearbeitetes 
Feld
870 μm 
Bearbeitetes Feld 
Letzte 
Position 
Laserstrahl 
858 μm 
1000 μm 
Scanrichtung 
letzte Spur
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prinzipielle Änderung der Schmelzbadform und des Erstarrungsablaufes, 
welche aus einer Steigerung der Scangeschwindigkeit von 300 mm/s auf 
400 mm/s resultiert, wird von der Simulation korrekt vorhergesagt. In Bild 67 ist 
die von der Simulation vorhergesagte Schmelzbadform und -größe für Fall A 
dem Experiment gegenübergestellt. Die gegenüber dem Experiment stumpfere 
Form des Schmelzbades am linken Ende hängt mit einer Änderung der Struktur 
des Netzes am Rand des bearbeiteten Feldes und mit einer groben Auflösung 
des Netzes an dieser Stelle in dem betrachteten Zeitschritt zusammen. 
 Fall A Fall B Fall C 
Geometrie 4 mm x 10 mm 
Scanvektorlänge: 
10 mm 
2 mm x 4 mm 
Scanvektorlänge: 
4 mm 
2 mm x 4 mm 
Scanvektorlänge: 
4 mm 
Vorwärmtemperatur 1615°C 1625°C 1625°C 
Laserleistung 60 W 100 W 100 W 
Laserstrahldurchmesser 200 μm 200 μm 200 μm 
Scangeschwindigkeit 120 mm/s 300 mm/s 400 mm/s 
Pause zwischen den 
Scanvektoren 
60 ms 60 ms 60 ms 
Schraffurabstand 50 μm 50 μm 50 μm 
Schmelzbadbreite 
Simulation 
1021 μm 751 μm 171 μm 
Schmelzbadbreite 
Experiment 
1093 μm 694 μm 303 μm 
Tabelle 16: Für den Vergleich von Simulation und Experiment zur Validierung verwendete 
Verfahrensparameter. 
 
Bild 67 
Vergleich von 
Experiment und 
Simulation für Fall A. 
Links: Aufsicht auf 
die selektiv 
geschmolzene Fläche 
Rechts: Simulierte 
Temperaturver-
teilung nach dem 
Abfahren der letzten 
Spur 
 
 
 
1093 μm 
1021 μm 
2000 μm 
Für zeitlichen Temperaturverlauf 
betrachteter Punkt (Abschnitt 8.2.5) 
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8.2.5 Berechnung der Temperaturverteilung und des zeitlichen Temperaturverlaufs 
Nach der Validierung kann das Modell für die Vorhersage der 
Temperaturverteilung und der Schmelzbadform und -größe verwendet werden. 
Beispielsweise können verschiedene Scanstrategien oder Kombinationen von 
Verfahrensparametern simuliert werden und damit geeignete Scanstrategien 
bzw. Prozessfenster für experimentelle Untersuchungen identifiziert werden. 
Mit Hilfe des Modells kann der zeitliche Temperaturverlauf an beliebigen Orten 
der betrachteten Probe berechnet werden. Beispielhaft ist in Bild 68 der 
berechnete Temperaturverlauf an der Oberfläche der Probe genau in der Mitte 
des bearbeiteten Feldes (siehe Markierung in Bild 67) dargestellt. Der 
Temperaturverlauf wurde für Fall A aus Abschnitt 8.2.4 ermittelt. Dargestellt ist 
ein Zeitabschnitt nachdem der Laserstrahl den betrachteten Punkt bereits 
passiert hat und einige Zeit später die Keramik erstarrt und abkühlt. Bei der 
Abkühlung von der Erstarrungstemperatur von 1860°C auf eine Temperatur 
von 1800°C liegt eine mittlere Abkühlrate von ca. 44,2 Ks-1 vor (bestimmt über 
T/t zwischen den zwei entsprechenden Punkten des Temperaturverlaufs). Für 
Fall C aus Abschnitt 8.2.4 ist der Temperaturverlauf für die Mitte des 
bearbeiteten Feldes in Bild 69 dargestellt. Dargestellt ist ein Zeitabschnitt in 
dem der Laserstrahl den betrachteten Punkt passiert. Wie bereits in Abschnitt 
8.2.4 erläutert, erstarrt das Schmelzbad in Fall C unmittelbar nach jedem 
Scanvektor. Dies kann im Diagramm in Bild 69 anhand der Abkühlung auf ca. 
1750°C nach jeder Erwärmung mit dem Laserstrahl nachvollzogen werden. Die 
Plateaus im Temperaturverlauf jeweils bei der Abkühlung im Bereich um 
1860°C sind durch die hohe Schmelzenthalpie des Werkstoffes im Vergleich zur 
spezifischen Wärmekapazität bedingt. Bei der Abkühlung von 1860°C auf 
1800°C nach der letztmaligen Erstarrung liegt die mittlere Abkühlrate bei ca. 
2664 Ks-1. Im Temperaturintervall von 1832°C bis 1780°C tritt eine mittlere 
Abkühlrate von ca. 6397 Ks-1 auf. Die Abkühlrate in Fall C liegt in der gleichen 
Größenordnung wie die Abkühlrate von 103 Ks-1 bis 104 Ks-1 bei den in 
[CALD05b] beschriebenen Untersuchungen. Dort wird bei dem gleichen 
Werkstoff ein Gefüge aus „Kolonien“ von etwa 20 μm Durchmesser 
beobachtet, mit einem feinen lamellaren Gefüge innerhalb der Kolonien. Die 
Dicke der Lamellen beträgt zwischen 50 nm und 100 nm. Das Gefüge von mit 
SLM hergestellten Proben zeigt ebenfalls Strukturen mit einer Größe deutlich 
kleiner als 1 μm (vgl. Bild 81 und Bild 83). Auch ein lamellares Gefüge kann an 
einigen Stellen in mit SLM hergestellten Proben beobachtet werden, jedoch nur 
dann, wenn das eutektische Mischungsverhältnis möglichst exakt eingestellt 
wird (vgl. Abschnitt 8.5.1). 
Die signifikant unterschiedliche Abkühlrate in Fall A und Fall C könnte zu 
unterschiedlichen Gefügestrukturen in den beiden Fällen führen. Dies wird 
Gegenstand weiterer experimenteller Untersuchungen sein (siehe Kapitel 10 
„Ausblick“). 
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Bild 68 
Berechneter 
zeitlicher 
Temperaturverlauf 
an dem Punkt an der 
Oberfläche exakt in 
der Mitte des 
bearbeiteten 
rechteckigen Feldes 
für den Fall A aus 
Abschnitt 8.2.4. 
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Bild 69 
Berechneter 
zeitlicher 
Temperaturverlauf 
an dem Punkt an der 
Oberfläche exakt in 
der Mitte des 
bearbeiteten 
rechteckigen Feldes 
für den Fall C aus 
Abschnitt 8.2.4. 
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Für den hypothetischen Fall, dass das betrachtete Werkstoffvolumen in seiner 
thermischen Ausdehnung nicht behindert wird, gilt für die Längenänderung im 
eindimensionalen Fall [LACK97]: 
T   Gleichung 10 
   Relative Längenänderung ( 0/ ll ) 
   Thermischer Ausdehnungskoeffizient 
T  Temperaturdifferenz 
Abkühlung nach vollständiger 
Erstarrung 
Abkühlung nach letztmaliger Erstarrung 
t
T
Verzögerte Abkühlung aufgrund 
der Schmelzenthalpie 
Erwärmung durch Passieren des 
Laserstrahls in der Nähe des Punktes 
Erwärmung durch Passieren des Laserstrahls 
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Für die mittlere Geschwindigkeit der Längenänderung   folgt daraus: 
t
T

   Gleichung 11 
tT  /  Abkühlrate 
Der thermische Ausdehnungskoeffizient des eutektischen ZrO2 / Al2O3 
Gemisches beträgt   = 9,09*10-6 K-1 [BONI07]. Für eine Abkühlrate von 
44,2 K/s (Fall A) ergibt sich   = 4,02*10-4 s-1. Für eine Abkühlrate von 6397 K/s 
(Fall C) ergibt sich   = 5.81*10-2 s-1. Diese Werte liegen in der gleichen 
Größenordnung wie die in Abschnitt 6.1.3 genannten Dehngeschwindigkeiten, 
bei denen superplastische Verformung der Keramik beobachtet werden kann. 
Somit scheint es möglich, dass die thermische Schrumpfung bei der Abkühlung 
nach der Erstarrung zumindest teilweise unmittelbar durch plastische Dehnung 
kompensiert werden kann. Dies würde zu einer Senkung der bei der 
Bearbeitung entstehenden Spannungen führen. 
 
8.2.6 Fazit der numerischen Simulation 
Der Vergleich von Simulation und Experiment hat gezeigt, dass das vorliegende 
Modell eine Vorhersage der Schmelzbadform und -größe erlaubt. Dies kann zur 
Verbesserung der Oberflächenqualität und Formgenauigkeit von mit SLM 
hergestellten Volumenkörpern genutzt werden (vgl. Abschnitt 8.5.3). Aus der 
Berechnung des zeitlichen Temperaturverlaufes konnten folgende Erkenntnisse 
gezogen werden: 
 Die Abkühlrate der Keramik unmittelbar nach der Erstarrung kann sich um 
einen Faktor von über 100 unterscheiden, je nachdem ob das Schmelzbad 
nach jeder Spur vollständig erstarrt, oder ob es über mehrere Spuren hinweg 
bestehen bleibt. Dadurch könnte eine Beeinflussung des Gefüges möglich 
sein. 
 Die Abkühlraten liegen mit bis zu ca. 6400 Ks-1 in der gleichen 
Größenordnung wie bei in der Literatur beschriebenen Untersuchungen zur 
schnellen Erstarrung von ZrO2 / Al2O3 Eutektika. Daher sollten ähnlich feine 
Gefüge mit Strukturgrößen um 100 nm beim SLM erzielbar sein. 
 Die Dehngeschwindigkeiten aufgrund der thermischen Schrumpfung bei der 
Abkühlung der Keramik unmittelbar nach der Erstarrung liegen in der 
gleichen Größenordnung wie die Dehngeschwindigkeiten bei in der Literatur 
beschriebenen Versuchen zur superplastischen Verformung von ZrO2 / Al2O3 
Keramiken. Folglich scheint ein Abbau von Spannungen durch plastische 
Verformung während der Bearbeitung mit der Laserstrahlung möglich. 
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Basierend auf der Berechnung der Temperaturverteilung ist im Anschluss an die 
Untersuchungen der vorliegenden Arbeit eine Berechnung der 
Spannungsverteilung geplant (siehe Kapitel 10 „Ausblick“). Dies wird weitere 
Hinweise auf die Ursachen von Rissbildung geben und die gezielte Anpassung 
von Verfahrensparametern zur Verringerung der Spannungen ermöglichen. 
 
8.3 Verwendete Anlagentechnik für die experimentellen Untersuchungen 
Der Versuchsaufbau besteht aus den folgenden Komponenten (Bild 70): 
 Prozesskammer bestehend aus Bauplattform mit Wärmeisolierung und 
Absenkmechanismus, Pulvervorrat und Pulverfördermechanismus sowie 
Pulverauftragschieber 
 CO2-Laserstrahlquelle mit Strahlformungsoptik (Homogenisierungsoptik) zur 
Vorwärmung 
 Nd:YAG-Laserstrahlquelle bzw. Faserlaser für das selektive Schmelzen 
 Galvanometerscanner zur Lenkung des Laserstrahls 
 Quotientenpyrometer zur Messung der Temperatur des vorgewärmten 
Bereiches 
Die wichtigsten Komponenten werden in den folgenden Abschnitten nochmals 
detaillierter beschrieben. 
Bild 70 
Schematische 
Darstellung des 
Versuchsaufbaus 
zum SLM mit 
Hochtemperatur-
Vorwärmung 
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8.3.1 Strahlformungsoptik 
Um eine homogene Temperaturverteilung im vorgewärmten Keramikmaterial 
zu erzielen und Temperaturunterschiede zu vermeiden, muss die Intensität der 
Laserstrahlung über der gesamten bestrahlten Fläche möglichst konstant sein. 
Die Intensitätsverteilung des Laserstrahls der zur Vorwärmung verwendeten 
Laserstrahlquelle TLF12000 turbo (Fa. Trumpf) ist ohne eine 
Strahlformungsoptik nicht ausreichend gleichmäßig. Daher wurde eine 
homogenisierende Optik nach dem Prinzip eines Hohlleiters aufgebaut. Der 
Strahlengang der Optik ist in Bild 71 dargestellt. 
Bild 71 
Schematische 
Darstellung des 
Strahlenganges der 
Optik zur 
Homogenisierung 
der Intensitäts-
verteilung 
 
 
 
 
 
 
Der parallele Strahl wird zunächst durch einen konkaven Kupferspiegel einer 
Brennweite von 150 mm in die Eintrittsöffnung des Hohlleiters fokussiert. Der 
Hohlleiter selbst besteht aus vier planen polierten Kupferflächen, die zu einem 
rechteckigen Querschnitt der Abmessungen 4 mm x 6 mm zusammengesetzt 
sind. Innerhalb des Hohlleiters wird die Laserstrahlung mehrfach reflektiert und 
dadurch werden verschiedene Teile des Strahls überlagert. Durch diese 
Überlagerung einer Vielzahl von Teilstrahlen kommt es zu einer 
Homogenisierung der Intensitätsverteilung, so dass im Austrittsquerschnitt des 
Hohlleiters eine homogene Verteilung vorliegt. Mit Hilfe einer Sammellinse aus 
Zink-Selenid der Brennweite f = 127 mm wird dieser Austrittsquerschnitt 
vergrößert auf die Pulverbettebene abgebildet. Für eine Bildweite von 
b = 700 mm ergibt sich nach der Linsengleichung für dünne Linsen [POPR08] 
eine Gegenstandsweite von g = 155,15 mm sowie ein Abbildungsmaßstab von 
4,512. Bei einer Neigung der optischen Achse gegenüber der Senkrechten um 
25° (eine senkrechte Einstrahlung ist aufgrund des Gehäuses des 
Galvanometer-Scanners nicht möglich) ergibt sich auf dem Pulverbett ein 
Bereich homogener Intensitätsverteilung der Abmessungen 20 mm x 27,1 mm. 
Die Homogenität der Intensitätsverteilung wird durch Interferenzeffekte 
Fokussier-
spiegel 
Hohlleiter Sammel-
linse 
Pulverbett-
ebene 
Laserstrahl g b 
 
 
 
SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung 
 
 
117
beeinträchtigt. Die Interferenz der verschiedenen überlagerten Teilstrahlen 
äußert sich durch ein feines Rastermuster von Intensitätsmaxima und -minima. 
Bild 72 zeigt das mit Hilfe dieser Optik auf eine Temperatur von ca. 1700°C 
vorgewärmte Pulverbett. Zur Messung der Temperatur des vorgewärmten 
Bereiches wurden bei allen Experimenten gleichzeitig zwei 
Quotientenpyrometer (Fa. Maurer sowie Fa. Keller) verwendet, um eine höhere 
Zuverlässigkeit der Messung zu gewährleisten. Der Messfleck der Pyrometer hat 
jeweils einen Durchmesser von 2 mm. Die Messung erfolgte entweder an der 
Substratoberfläche oder an bereits umgeschmolzener Keramik, d.h. nicht an 
der Pulveroberfläche. Für die Temperaturmessung wurde angenommen, dass 
bei der gegebenen Temperatur der Emissionsgrad der Keramik bei den beiden 
Messwellenlängen von 950 nm und 1050 nm gleich ist. Bei einer Abweichung 
der gemessenen Temperatur zwischen den beiden Pyrometern wurde der 
Mittelwert beider Messergebnisse verwendet. Die Differenz der Messergebnisse 
zwischen den beiden Pyrometern betrug in den meisten Fällen maximal 30 K. 
Alle Angaben der Vorwärmtemperatur im Zusammenhang mit den 
experimentellen Untersuchungen in den folgenden Abschnitten beziehen sich 
auf die mit den Pyrometern gemessene Temperatur. 
Zur Überprüfung der Homogenität der Temperaturverteilung wurden 
Untersuchungen mit einer Thermokamera durchgeführt. Bild 73 zeigt das 
vorgewärmte Pulverbett sowie in der Mitte des vorgewärmten Bereiches ein 
bereits selektiv geschmolzenes Feld der Abmessungen 10 mm x 10 mm. Am 
rechten Rand des geschmolzenen Feldes sind die hohen Temperaturen der 
letzten Spur der Schmelzbearbeitung mit dem fokussierten Laserstrahl sichtbar. 
Im Bereich des Pulvers ist das o.g. Interferenzmuster mit einem Abstand der 
Intensitätsmaxima zwischen etwa 1 mm und 2 mm erkennbar. Das bereits 
geschmolzene Feld weist aufgrund der gegenüber dem Pulver besseren 
Wärmeleitung eine deutlich homogenere Temperaturverteilung auf. Aufgrund 
der Temperaturabhängigkeit des Emissionsgrades der Keramik kann die mit 
dieser Thermokamera gemessene Temperaturverteilung nur qualitativ 
ausgewertet werden. Die gemessenen absoluten Temperaturen entsprechen 
nicht über den gesamten Temperaturbereich den tatsächlichen Temperaturen. 
Mit der beschriebenen Vorwärmtechnik kann eine Vorwärmtemperatur bis ca. 
2000°C erreicht werden. 
 
 
 
SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung 
 
 
118
Bild 72 
Auf eine Temperatur 
von ca. 1700°C vor-
gewärmter Bereich 
im Pulverbett in der 
SLM-Prozess-
kammer 
 
 
Bild 73 
Mit einer 
Thermokamera 
erzeugte Aufnahme 
der Temperatur-
verteilung im vor-
gewärmten Bereich 
(Skala rechts: 
Temperatur in °C). 
 
 
 
 
 
 
8.3.2 Prozesskammer 
Für die Untersuchungen wurde sowohl die in Bild 72 gezeigte Prozesskammer, 
welche auch für die in den Kapiteln 5 und 6 beschriebenen Untersuchungen 
zum Einsatz kam, als auch eine im Rahmen dieser Arbeit neu entwickelte 
Prozesskammer verwendet. Genau genommen beschreibt der Begriff 
Mit CO2-Laserstrahlung 
beaufschlagter Bereich 
Bereits selektiv 
geschmolzener Bereich
Aktuelle Position des Laserstrahls 
zum selektiven Schmelzen
30 mm 
5 mm 
Vorgewärmter 
Bereich
Pulverbett 
Intensitäts-
maxima
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„Prozesskammer“ die Einheit nicht treffend. Der Begriff stammt von der 
Verarbeitung von Metallwerkstoffen mit SLM, bei der sich die Bauplattform, der 
Pulvervorrat und der Pulverauftragmechanismus in einer abgedichteten 
Kammer befinden, um eine Schutzgasatmosphäre gewährleisten zu können. 
Bei der Verarbeitung von Keramik ist keine Schutzgasatmosphäre erforderlich 
und somit können die Bauplattform und das Pulverbett offen bleiben. Dennoch 
wird der Begriff hier ebenfalls benutzt. 
Hauptkomponenten der neu entwickelten Prozesskammer sind eine 
Bauplattform, die über einen Lineartisch mit Servomotor und Spindelantrieb 
positioniert wird, ein Pulvervorratszylinder, der die Förderung von Pulver über 
einen Kolben erlaubt, sowie ein über Linearführungen geführter Schieber für 
den Pulverauftrag. Die Positionsregelung der Bauplattform erfolgt mit Hilfe 
eines absoluten linearen Wegmesssystems der Fa. Heidenhain. Durch dieses 
absolute Wegmesssystem steht der Regelung zu jedem Zeitpunkt, d.h. auch 
unmittelbar nach dem Einschalten der Anlage die Position der Bauplattform zur 
Verfügung. Dadurch kann auch ohne eine Referenzfahrt die Bauplattform 
absolut positioniert werden. Die bei bisherigen Anlagen aufgetretenen 
Positionierfehler durch Schrittverluste der Antriebsschrittmotoren können in 
dieser Konfiguration nicht auftreten. 
Die Prozesskammer mit den Antriebskomponenten ist in Bild 74 abgebildet. In 
Bild 75 (links) ist die in den Versuchsaufbau integrierte Prozesskammer sowie in 
Bild 75 (rechts) der Pulverauftragmechanismus und die Bauplattform während 
der Aufheizphase der Vorwärmung gezeigt. Für den Pulverauftrag wird eine 
Bürste aus Kohlenstofffasern verwendet. Die Bürste wird mit einem 
Elektromotor in Vibration versetzt, um einem Agglomerieren des Pulvers 
während des Pulverauftrags entgegenzuwirken. 
Bild 74 
Seitenansicht der 
Prozesskammer 
 
 
 
Antriebsmotor für 
Pulverauftragschieber 
Pulvervorratszylinder 
Lineartisch zur 
Positionierung der 
Bauplattform 
Absolutes 
Wegmesssystem 
Zylinder zur Führung 
der Bauplattform 
200 mm 
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Bild 75 
Links: In den 
Versuchsaufbau 
integrierte 
Prozesskammer 
 
Rechts: 
Pulverschieber und 
vorgewärmter 
Bereich (während 
der Aufheizphase) 
 
 
   
 
Zusammenfassend bietet die neu entwickelte Prozesskammer gegenüber der 
bisherigen Version u.a. folgende Vorteile: 
 Verbesserte Genauigkeit der Positionierung der Bauplattform durch 
hochgenaues lineares Wegmesssystem (absolute Genauigkeit des 
Messsystems über den gesamten Verfahrweg besser als 1 μm) 
 Erhöhte Zuverlässigkeit der Anlage durch verbesserten Antriebsregelkreis für 
die Positionierung der Bauplattform mit absolutem Wegmesssystem sowie 
durch leistungsstärkere Antriebe 
 Verbesserte Genauigkeit des Pulverauftrags durch spielfreie Führungen des 
Schiebers 
 Vergrößerter Bauraum 
 Möglichkeit eine Vorrichtung zur Vorwärmung des Pulvers vor dem 
Pulverauftrag zu integrieren 
 
8.3.3 Laserstrahlquelle für das selektive Schmelzen 
Als Laserstrahlquelle für das selektive Schmelzen des Pulvers wurde ein 
fasergekoppelter Nd:YAG-Laser (Eigenbau des Fraunhofer ILT) mit einer 
maximalen Ausgangsleistung von 130 W verwendet. Bei der hohen 
150 mm 50 mm 
Pulverauftrag-
schieber 
Bauplattform 
(vorgewärmter 
Bereich) 
Bauplattform 
Pyrometer 
Fokussieroptik 
Galvanometer-
scanner 
 
 
 
SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung 
 
 
121
Vorwärmtemperatur ist die Absorption der Laserstrahlung einer Wellenlänge 
von 1064 nm ausreichend hoch (vgl. Abschnitt 5.3.1), so dass diese Laserstrahl-
quelle verwendet werden kann. Zur Lenkung des Laserstrahls wurde ein 
Galvanometerscanner der Fa. Scanlab und zur Fokussierung eine F-Theta-Optik 
verwendet. Mit den eingesetzten optischen Komponenten ergibt sich ein 
Strahldurchmesser im Fokus von 200 μm und eine annähernd konstante Inten-
sitätsverteilung über den Strahlquerschnitt („Top-Hat“-Intensitätsverteilung). 
 
 
8.4 Versuchsdurchführung 
8.4.1 Versuchsreihen und verfolgte Ziele 
Versuche zur Vermeidung der Rissbildung und Erzielung einer 
Biegefestigkeit > 500 MPa 
Hierzu wurden mit zwei verschiedenen Werkstoffzusammensetzungen unter 
Variation der Vorwärmtemperatur, der Abfolge der Verfahrensschritte (vgl. 
8.4.2), der Scanstrategie, Laserleistung, Scangeschwindigkeit und der Pause 
zwischen den einzelnen Spuren flache Volumenkörper aus 10 bis 50 Schichten 
aufgebaut. Als Substrat wurden quaderförmige Plättchen aus gesinterter 
Keramik mit jeweils der gleichen Zusammensetzung wie der Pulverwerkstoff für 
das SLM verwendet. Die Volumenkörper wurden mit Hilfe einer 
Diamantdrahtsäge in einer Ebene senkrecht zur Pulverbettebene aufgetrennt, in 
Kunststoff eingebettet und poliert. Anhand dieses Querschliffes, sowie anhand 
der Oberfläche der Probe, wurde bewertet, ob Risse in der Probe vorhanden 
sind. Zusätzlich wurden flache Scheibchen mit einem Durchmesser von ca. 
14 mm für Biegeversuche zur Ermittlung der Biegefestigkeit hergestellt. 
Versuche zur Reduzierung der Porosität 
Zu diesem Zwecke wurden die Abfolge der Verfahrensschritte (vgl. 8.4.2) sowie 
die Scanstrategie, Laserleistung, Scangeschwindigkeit und Pause zwischen den 
einzelnen Spuren variiert. Zusätzlich wurden verschiedene Pulvertypen getestet. 
Die erzeugten Proben wurden im Querschliff mittels Lichtmikroskopie 
hinsichtlich der Porosität untersucht. 
Versuche zur Verbesserung der Oberflächenqualität und 
Konturgenauigkeit 
Die Versuche zum SLM mit Hochtemperatur-Vorwärmung zeigen eine deutlich 
schlechtere Oberflächenqualität und Konturgenauigkeit im Vergleich zu den in 
Abschnitt 6.4 dargestellten Ergebnissen. Zur Verbesserung wurden zunächst 
Untersuchungen mit einer Hochgeschwindigkeitskamera durchgeführt, um die 
Ursachen der rauen Kontur zu ermitteln. Daraufhin wurden Versuche unter 
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Variation der Scanstrategie, der Laserleistung, der Scangeschwindigkeit, der 
Pause zwischen den Spuren sowie der Pulverpartikelgröße und des Pulvertyps 
durchgeführt. 
Herstellung von Proben zur Untersuchung des Gefüges und der 
Phasenzusammensetzung 
Ebenfalls unter Variation verschiedener Verfahrensparameter und der 
Werkstoffzusammensetzung wurden Proben zur Untersuchung des Gefüges 
und zur Bestimmung der vorhandenen Phasen hergestellt. Das Gefüge wurde 
anhand von lichtmikroskopischen Aufnahmen und REM-Aufnahmen sowie EDX 
untersucht. Für die Bestimmung der Phasen wurde Röntgendiffraktometrie 
(XRD) eingesetzt. 
 
8.4.2 Abfolge der Verfahrensschritte und Aufbaurate 
Die Versuchsreihen mit Vorwärmung durch einen CO2-Laserstrahl wurden mit 
zwei verschiedenen Verfahrensvarianten durchgeführt. Bei der ersten Variante 
wird nach jeder Schicht des im Aufbau befindlichen Volumenkörpers zum 
Zwecke des Pulverauftrags beinahe auf Raumtemperatur abgekühlt. Bei der 
zweiten Variante erfolgt der Pulverauftrag im heißen Zustand. Die Abfolge der 
Verfahrensschritte bei der ersten Variante ist wie folgt: 
A) Verfahrensvariante mit Abkühlung nach jeder Schicht 
1. Aufheizen des Substratplättchens und der Pulverschicht durch den 
Vorwärmlaserstrahl auf eine Temperatur von z.B. 1700°C. Dies erfolgt mit 
einer Aufheizrate zwischen 100 K/min und 400 K/min, je nach Material und 
Abmessungen des Substratplättchens. 
2. Selektives Schmelzen des Pulvers durch den fokussierten Laserstrahl. 
3. Kontrolliertes Abkühlen durch stetiges Absenken der Vorwärmlaserleistung 
und abschließendes Abkühlen nach Ausschalten des Vorwärmlaserstrahls 
auf eine Temperatur unterhalb etwa 300°C. Die Abkühlrate entspricht etwa 
der o.g. Aufheizrate. 
4. Absenken der Bauplattform um den Betrag der Schichtdicke. 
5. Auftragen einer neuen Pulverschicht auf die weitgehend abgekühlte 
Keramik. 
6. Wiederholung der Verfahrensschritte 1. bis 5., bis die gewünschte 
Schichtanzahl erreicht ist. 
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Ein Vorteil dieser Variante liegt darin, dass der Pulverauftragmechanismus 
gegenüber dem SLM ohne Vorwärmung nicht verändert zu werden braucht. 
Die Fließfähigkeit des Pulvers und ein gleichmäßiger Pulverauftrag sind 
gewährleistet. Auch ist der Temperaturunterschied zwischen dem 
Volumenkörper und dem neu aufgetragenen Pulver gering (z.B. < 300 K), so 
dass im Gegensatz zur Variante B keine Abkühlung der Oberfläche des 
Volumenkörpers beim Pulverauftrag auftritt. Ein bedeutender Nachteil dieser 
Variante ist die durch die Aufheiz- und Abkühlzeiten bedingte äußerst geringe 
Aufbaurate. Die für eine Schicht benötigte Zeit beträgt etwa 20 min, in 
gewissen Grenzen unabhängig von der zu schmelzenden Fläche. Der Aufbau 
eines 1,5 mm hohen Körpers aus 30 Schichten (50 μm Schichtdicke) dauert 
somit etwa 10 h. 
Eine deutliche Steigerung der Aufbaurate ist möglich, wenn die 
Vorwärmtemperatur konstant auf hohem Niveau gehalten wird und der 
Pulverauftrag erfolgt ohne die Keramik zuvor abzukühlen. Hierbei ist die 
Abfolge der Verfahrensschritte wie folgt: 
B) Schnelle Verfahrensvariante ohne Abkühlung nach jeder Schicht 
1. Einmaliges Aufheizen des Substratplättchens durch den Vorwärmlaserstrahl 
auf eine Temperatur von z.B. 1700°C. Der Vorwärmlaserstrahl bleibt 
daraufhin während des gesamten Aufbauprozesses eingeschaltet. 
2. Auftragen einer Pulverschicht auf das 1700°C heiße Material. 
3. Selektives Schmelzen des Pulvers durch den fokussierten Laserstrahl. 
4. Absenken der Bauplattform um den Betrag der Schichtdicke. 
5. Wiederholung der Verfahrensschritte 2. bis 4., bis der Volumenkörper 
vollständig aufgebaut ist. 
Auf diese Weise kann die pro Schicht benötigte Zeit, je nach zu schmelzender 
Fläche, auf deutlich unterhalb einer Minute gesenkt werden. Die Aufbaurate 
liegt damit in der gleichen Größenordnung wie die Aufbaurate beim SLM mit 
Metallwerkstoffen. Nachteilig bei dieser Verfahrensvariante ist, dass kaltes 
Pulver auf die 1700°C heiße Keramik aufgetragen wird. Die dadurch bedingte 
Abkühlung der Keramikoberfläche kann zu Spannungen und damit zu 
Rissbildung führen. 
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8.5 Ergebnisse und Diskussion 
8.5.1 Mikrostruktur und Gefüge 
Vermeidung von Rissbildung 
In Abschnitt 7.3 konnte gezeigt werden, dass die Oberfläche von Proben aus 
ZrO2 / Al2O3 Keramik, also eine einzelne Schicht, ohne Rissbildung 
umgeschmolzen werden kann. Das Ziel der im Folgenden beschriebenen 
Untersuchungen ist die Herstellung von rissfreien Volumenkörpern durch den 
Aufbau einer Vielzahl an Schichten. Dabei werden die für Einzelschichten 
gefundenen Verfahrensparameter und Randbedingungen als Grundlage 
herangezogen und weiterentwickelt. Bei den im Folgenden dargestellten 
Ergebnissen werden jeweils die Verfahrensparameter aufgeführt. Gelegentlich 
unterscheiden sich Parameter geringfügig zwischen den Versuchen, wenn aber 
der Einfluss dieses Unterschiedes für das diskutierte Phänomen vernachlässigbar 
ist (beispielsweise eine Abweichung der Laserleistung oder der 
Scangeschwindigkeit um 10%), wird im Text darauf nicht eingegangen. 
Bei einer Vorwärmtemperatur größer als etwa 1600°C lassen sich sowohl mit 
dem 80 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 Gemisch als auch 
mit dem eutektischen Gemisch aus 41,5 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) und 
58,5 Gew.-% Al2O3 weitgehend rissfreie Volumenkörper erzeugen. Bild 76 
zeigt beispielhaft einen Querschliff eines flachen Körpers bestehend aus 30 
Schichten (50 μm Schichtdicke) aus dem eutektischen Gemisch. Der Körper 
wurde mit der Verfahrensvariante A, d.h. mit einer Abkühlung nach jeder 
Schicht (vgl. Abschnitt 8.4.2) hergestellt. Pulvertyp A (vgl. Abschnitt 4.6) kam 
zum Einsatz. In der Oberfläche der zuletzt geschmolzenen Schicht sowie im 
Querschliff sind keine Risse zu finden. 
Wird die Verfahrensvariante B verwendet, bei der der Pulverauftrag im heißen 
Zustand erfolgt, können Risse durch den Temperaturunterschied zwischen 
kaltem Pulver und heißer Keramik beim Pulverauftrag entstehen. Die sehr 
schnelle Abkühlung der Oberfläche des Keramikkörpers in dem Moment, in 
dem das Pulver aufgebracht wird, führt zur Bildung von Zugspannungen in der 
Oberfläche und dadurch zur Bildung von Spannungsrissen. Mit dem Werkstoff 
aus 80 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 konnten aus diesem 
Grund bisher mit der Verfahrensvariante B keine rissfreien Volumenkörper 
hergestellt werden. Zur Reduzierung der Temperaturdifferenz wurde eine 
Vorwärmeinrichtung für das Pulver aufgebaut, welche als eine zum Pulverbett 
hin offene Ofenkammer ausgeführt ist. Die Erwärmung des Pulvers erfolgt 
dabei über Wärmestrahlung. Mit dieser Vorwärmeinrichtung konnte eine 
Pulvertemperatur von bis zu 600°C (gemessen mittels Thermoelement) erreicht 
werden. Versuche haben gezeigt, dass diese Pulvertemperatur für eine 
Vermeidung der Risse noch nicht ausreicht. Eine Weiterentwicklung der 
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Pulvervorwärmeinrichtung für höhere Temperatur ist geplant (siehe auch 
Kapitel 10 „Ausblick“). 
Bild 76 
Rissfreier Querschliff 
eines mit SLM 
hergestellten 
Probekörpers 
 
Werkstoff: 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3 
 
PL = 55 W 
vS = 200 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1715°C 
 
Verfahrensvariante A 
Pulvertyp A 
 
 
 
 
Bei Verwendung des eutektischen Gemisches können unter geeigneten 
Bedingungen auch mit der Verfahrensvariante B weitgehend rissfreie 
Volumenkörper hergestellt werden. Hierzu ist keine Vorwärmung des Pulvers 
erforderlich. Ein Grund für die geringere Rissanfälligkeit des eutektischen 
Gemisches ist möglicherweise das deutlich feinere Gefüge (siehe unten) und 
eine damit verbundene bessere plastische Verformbarkeit. Bei mehreren Proben 
aus dem eutektischen Gemisch sind in der Aufsicht der zuletzt geschmolzenen 
Schicht sowie im Querschliff durch die Mitte der Probe keine Risse zu finden 
(Bild 77, Verwendete Verfahrensparameter: PL = 60 W; vS = 200 mm/s; tP = 60 
ms; dy = 50 μm; dL = 200 μm; dS = 50 μm; TV = 1700°C; jede Schicht zweimal 
geschmolzen). Die gemessenen hohen Biegefestigkeiten (Abschnitt 8.5.4) 
bestätigen diese Beobachtung. 
1 mm 
200 μm 
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Bild 77 
Rissfreier Querschliff 
eines mit 
Verfahrensvariante B 
hergestellten 
Probekörpers 
Werkstoff: 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3 
Pulvertyp A 
 
 
Phasen und Korngröße 
Das Gefüge besteht aus den beiden Phasen ZrO2 und Al2O3. In REM-
Aufnahmen mit einem BSE Detektor (back-scattered electrons – 
Rückstreuelektronen) erscheint das ZrO2 hell und das Al2O3 dunkel, was durch 
eine EDX-Analyse (Energiedispersive Röntgenmikroanalyse) bestätigt wurde 
(Bild 78). Die Detektierung von Zr an Punkt 2 in Bild 78 liegt vermutlich an nicht 
ausreichender räumlicher Auflösung des Messverfahrens aufgrund der 
räumlichen Ausdehnung des Messvolumens. In lichtmikroskopischen 
Aufnahmen erscheint ebenfalls die ZrO2-Phase heller als die Al2O3-Phase. 
Bild 78 
Gefügeaufnahme 
(REM) und EDX-
Analyse zur 
Identifikation der 
beiden Phasen 
 
  
    
Zr 42,5 at% Punkt 1 
Al 1,0 at% 
    
Zr 9,3 at% Punkt 2 
Al 35,6 at% 
 
Bei dem Gemisch aus 80 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3 
kann im Querschliff ein vergleichsweise grobes Gefüge beobachtet werden 
(Bild 79). In weiten Bereichen scheint die ZrO2-Phase (hell) zusammenhängend 
zu sein, mit Einschlüssen aus eutektischem ZrO2 / Al2O3 Gefüge (grau). Ein 
derartiges Gefüge mit zusammenhängender ZrO2-Matrix wird als nachteilig 
hinsichtlich der plastischen Verformbarkeit und wegen der Größe der ZrO2-
Ausscheidungen (>10 μm) auch als nachteilig hinsichtlich der erreichbaren 
mechanischen Eigenschaften eingeschätzt. Unter Verwendung eines Pulvers aus 
dem eutektischen Gemisch (41,5 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3) lässt sich ein deutlich feineres Gefüge erreichen (Bild 80 
und Bild 81). Die beobachtete Korngröße bzw. Größe der ZrO2-Ausscheidungen 
liegt im Bereich zwischen < 1 μm und etwa 10 μm. Die in Bild 80 vereinzelt zu 
findenden dunklen Punkte sind keine Poren, sondern bei der Probenpräparation 
1 
2
1 μm 
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entstandene Ausbrüche, bei denen sich ZrO2-Körner aus dem Material 
herausgelöst haben. 
Bild 79 
Querschliff einer 
Probe hergestellt aus 
Pulver der Mischung 
80 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) 
und 20 Gew.-% 
Al2O3  
 
PL = 48 W 
vS = 200 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1770°C 
 
Verfahrensvariante A 
Pulvertyp A 
 
 
 
Bild 80 
Querschliff einer 
Probe hergestellt aus 
Pulver der Mischung 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3 
 
PL = 55 W 
vS = 200 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1715°C 
 
Verfahrensvariante A 
Pulvertyp A 
 
 
 
30 μm 
ZrO2 (hell) 
Eutektisches ZrO2 / Al2O3 
Gefüge (grau) 
Bei der Querschliffpräparation 
entstandene Ausbrüche 
(herausgelöste Körner) oder Poren
Gröberes 
Gefüge 
Feineres 
Gefüge 
50 μm 
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In Bild 80 ist eine Schichtstruktur zu erkennen, mit einer alternierenden 
Schichtung von vergleichsweise feinem Gefüge und gröberem Gefüge. Der 
Abstand der jeweils gröberen Schichten entspricht genau der beim 
Aufbauprozess verwendete Schichtdicke von 50 μm. Bei einer eutektischen 
Erstarrung wird ein sehr feines Gefüge erwartet. Mögliche Ursachen für die 
Bildung der gröberen ZrO2-Ausscheidungen mit einer Größe von bis zu etwa 
10 μm sind entweder eine unzureichenden Vermischung der beiden 
Ausgangskomponenten ZrO2 und Al2O3 im Schmelzbad oder ein von der 
genauen eutektischen Zusammensetzung abweichendes Mischungsverhältnis.  
Das Gefüge in Bild 81 zeigt dendritenartige ZrO2-Ausscheidungen, eingebettet 
in eine sehr feinkörnige Matrix aus ZrO2 und Al2O3. Die Größe der Kristallite in 
diesen feinkörnigen Bereichen liegt bei < 1 μm. Das Auftreten der 
dendritischen ZrO2-Ausscheidungen deutet darauf hin, dass das Verhältnis der 
beiden Komponenten nicht genau dem eutektischen Mischungsverhältnis 
entspricht, sondern ein ZrO2-Überschuss vorliegt. Dieser Überschuss hat seine 
Ursache in einer teilweisen Verdampfung des Al2O3 beim Schmelzen mit der 
Laserstrahlung. Die Verdampfungstemperatur des Al2O3 liegt mit ca. 3500°C 
unterhalb derer von ZrO2 mit ca. 4300°C [BYUN93]. Bei der Bearbeitung 
verdampft daher im Bereich der Wechselwirkung mit der Laserstrahlung 
zunächst Al2O3. Dies kann im Experiment als Rauchbildung beobachtet werden. 
Zur Kompensation des Verlustes an Al2O3 kann im Ausgangspulver ein 
entsprechend erhöhter Al2O3-Anteil eingestellt werden. Ein Versuch mit einem 
Al2O3-Anteil von 70 Gew.-% (anstatt 58,5 Gew.-%) im Ausgangspulver zeigte 
einen Al2O3-Überschuss im hergestellten Volumenkörper. Das Gefüge weist 
einen hohen Anteil an vergleichsweise groben Al2O3-Ausscheidungen (> 10 μm) 
und dendritischen Al2O3-Ausscheidungen auf (Bild 82). Mit einem Al2O3-Anteil 
von 65 Gew.-% im Ausgangspulver, in Verbindung mit einer Scanstrategie bei 
der jede Schicht zweifach geschmolzen wird, konnte ein feines Gefüge 
weitgehend ohne dendritische Ausscheidungen erzielt werden (Bild 83). In 
dieser Probe liegen ZrO2-Kristallite mit einem Durchmesser von ca. 100 nm vor. 
Neben solchen fein strukturierten Bereichen sind in der Probe auch gröbere 
Strukturen (Größe der Ausscheidungen bis zu 10 μm) sowie stellenweise auch 
Bereiche mit lamellarem Gefüge (Lamellenabstand ca. 250 nm) vorhanden. 
Diese Inhomogenität wird auf eine nicht ausreichend homogene 
Durchmischung der beiden Ausgangsstoffe ZrO2 und Al2O3 zurückgeführt. Eine 
homogenere Verteilung beider Stoffe kann durch Verwendung eines Pulvers 
das in jedem Pulverpartikel eine Mischung beider Ausgangsstoffe enthält 
möglich sein (z.B. Pulvertyp D oder E, vgl. Abschnitt 4.6). 
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Bild 81 
REM-Aufnahme des 
Querschliffs einer 
Probe hergestellt aus 
Pulver der Mischung 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3 
 
PL = 58,5 W 
vS = 220 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1675°C 
Jede Schicht 2x 
geschmolzen 
 
Verfahrensvariante B 
Pulvertyp A 
 
Dunkle Phase: Al2O3 
Helle Phase: ZrO2 
 
 
Bild 82 
REM-Aufnahme des 
Querschliffs einer 
Probe hergestellt aus 
Pulver der Mischung 
30 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) 
und 70 Gew.-% 
Al2O3 
 
PL = 70 W 
vS = 220 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1720°C 
Jede Schicht 1x 
geschmolzen 
 
Verfahrensvariante B 
Pulvertyp A 
 
Dunkle Phase: Al2O3 
Helle Phase: ZrO2 
 
3 μm 
Dendritische ZrO2-
Ausscheidungen 
Dendritische Al2O3-
Ausscheidungen 
20 μm 
Feinkörniges 
eutektisches Gefüge 
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Bild 83 
REM-Aufnahme des 
Querschliffs einer 
Probe hergestellt aus 
Pulver der Mischung 
35 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) 
und 65 Gew.-% 
Al2O3 
 
PL = 60 W 
vS = 220 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1710°C 
Jede Schicht 2x 
geschmolzen  
 
Verfahrensvariante B 
Pulvertyp A 
 
Dunkle Phase: Al2O3 
Helle Phase: ZrO2 
 
 
 
Porosität 
Das Gefüge der Probe in Bild 76 hat abgesehen von dem Übergangsbereich 
zwischen Substrat und aufgebautem Körper eine Dichte von annähernd 100%, 
d.h. es weist nur sehr wenige Poren auf. Proben, die mit ansonsten 
vergleichbaren Parametern mit Verfahrensvariante B aufgebaut worden sind 
(Bild 84 oben), zeigen eine deutlich höhere Porosität. Diese Porosität hat ihre 
Ursache in einem ungleichmäßigen Pulverauftrag. Durch die hohe 
Vorwärmtemperatur und dadurch bedingte Sintervorgänge im Pulver wird die 
Fließfähigkeit des Pulvers verschlechtert. Der ungleichmäßige Pulverauftrag 
führt zu einer unebenen Oberfläche, wodurch die nachfolgende Pulverschicht 
Bereiche größerer Pulverschichtdicke aufweist. An diesen Stellen kommt es zur 
Bildung von Poren weil das Pulver nicht über die gesamte Schichtdicke 
vollständig geschmolzen werden kann. Eine Verbesserung kann erzielt werden, 
indem jede Schicht zweimal geschmolzen wird, d.h. nachdem die aufgetragene 
Pulverschicht geschmolzen worden ist, wird die Oberfläche ohne erneuten 
Pulverauftrag nochmals umgeschmolzen. Durch das erneute Schmelzen wird 
die Oberfläche eingeebnet, was zu einer Verbesserung der Gleichmäßigkeit der 
1 μm 
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nachfolgenden Pulverschicht und damit zu einer Reduzierung der Porosität 
führt (Bild 84 unten). Die Proben in Bild 84 sind mit dem Pulver vom Typ A (vgl. 
Abschnitt 4.6) hergestellt worden. 
Bild 84 
Querschliffe von 
Proben hergestellt 
aus Pulver der 
Mischung 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3 
Oben: Jede Schicht 
1x geschmolzen 
Unten: Jede Schicht 
2x geschmolzen 
PL = 60 W 
vS = 200 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = ca. 1700°C 
Verfahrensvariante B 
Pulvertyp A 
 
 
Das verwendete Pulver hat einen großen Einfluss auf die Porosität. 
Sprühgetrocknetes Pulver (Typ B, vgl. Abschnitt 4.6) führt wegen der geringen 
Schüttdichte zu vergleichsweise dicken Pulverschichten. Dies führt im Vergleich 
zu Pulvertyp A zu einer höheren Porosität. Eine fast vollständige Vermeidung 
von Porenbildung konnte (bei der schnellen Verfahrensvariante B) erreicht 
werden, indem ein deutlich besser fließfähiges Pulver verwendet wurde. Das 
Pulver vom Typ C (vgl. Abschnitt 4.6) besteht aus sphärischen Vollpartikeln mit 
einem mittleren Durchmesser von 50 μm. Das Pulver ist fast monomodal, d.h. 
der Durchmesser der Pulverpartikel schwankt nur geringfügig um den 
Mittelwert. Durch die sphärische Partikelform in Kombination mit der hohen 
Dichte und dem großen Partikeldurchmesser (verglichen mit Pulvertyp A) wird 
ein deutlich gleichmäßigerer Pulverauftrag erzielt. Das Pulver sintert weniger 
stark und ermöglicht den Auftrag einer dünnen Pulverschicht auf die 
vorgewärmte Keramik ohne Agglomeration der Partikel. Phänomene wie 
Lücken in der Pulverschicht und eine ungleichmäßige Pulverschichtdicke, die 
bisher zu Poren geführt haben, treten dadurch kaum noch auf. Die Oberfläche 
einer jeden Schicht nach dem selektiven Schmelzen ist gleichmäßig eben. In 
Bild 85 ist der Querschliff einer mit diesem Pulver hergestellten Probe gezeigt. 
Der Querschliff ist rissfrei. Die verwendeten Verfahrensparameter entsprechen 
denen der Probe in Bild 84 oben, d.h. jede Schicht wurde nur ein Mal selektiv 
geschmolzen. Die mit dem sphärischen Pulver hergestellte Probe hat eine 
deutlich höhere Dichte. Die unregelmäßige Kontur am linken und rechten Rand 
der Probe resultiert aus einem Ausfließen der Schmelze in das umgebende 
Pulverbett. Dieser Effekt wird in Abschnitt 8.5.3 beschrieben. 
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Bild 85 
Querschliff einer 
Probe hergestellt mit 
Pulver vom Typ C 
(sphärische 
Vollpartikel) 
Werkstoff: 
39 Gew.-% ZrO2 
(5 Gew.-% Y2O3) / 
61 Gew.-% Al2O3 
Verfahrensvariante B 
 
 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Bei einer Vorwärmtemperatur > 1600°C können rissfreie Volumenkörper aus 
ZrO2 / Al2O3 Keramik (mit Y2O3 stabilisiert) mit SLM hergestellt werden (mit 
beiden Verfahrensvarianten A und B). 
 Unter Verwendung des eutektischen Mischungsverhältnisses kann ein feines 
Gefüge mit einer Größe der ZrO2-Kristallite zwischen < 1 μm und 10 μm 
erzielt werden.  
 Mit einem Pulver aus sphärischen Vollpartikeln von ca. 50 μm 
Partikeldurchmesser (Pulvertyp C) kann eine Dichte des hergestellten 
Volumenkörpers von annähernd 100% erreicht werden. 
 
8.5.2 Kristalline Struktur 
Wie bereits in Abschnitt 6.3.7 beschrieben, können durch 
Röntgendiffraktometrie (XRD) die im Werkstoff vorhandenen kristallinen 
Phasen identifiziert werden. Bei den mit SLM verarbeiteten Werkstoffen aus 
ZrO2 und Al2O3 ist zum einen interessant, in welcher Modifikation das ZrO2 
vorliegt, und zum anderen, ob ausschließlich kristalline Keramik vorliegt oder 
eine amorphe Phase vorhanden ist. Im Unterschied zu den in Abschnitt 6.3.7 
untersuchten Proben ist bei den unter Hochtemperatur-Vorwärmung 
hergestellten Proben die Abkühlgeschwindigkeit deutlich geringer bzw. eine 
Verweilzeit bei hoher Vorwärmtemperatur gegeben. Ein weiterer Unterschied 
ist die Verwendung von ZrO2 mit Y2O3-Stabilisierung. Daher wird eine andere 
Phasenzusammensetzung erwartet. 
Für die XRD-Untersuchungen wurden dünne Plättchen durch Schmelzen einer 
einzelnen Schicht im Pulverbett erzeugt, d.h. es wurde kein Substrat 
verwendet. Insgesamt 10 Plättchen aus unterschiedlichen 
Werkstoffmischungen wurden bei unterschiedlichen Vorwärmtemperaturen mit 
folgenden Verfahrensparameter hergestellt: PL = 60 W; vS = 200 mm/s; 
tP = 60 ms bzw. 200 ms bei einer Probe; dy = 50 μm; dL = 200 μm. Die 
folgenden Werkstoffmischungen wurden untersucht: 41,5 Gew.-% ZrO2 
1 mm 
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(6 Gew.-% Y2O3) / 58,5 Gew.-% Al2O3; 40 Gew.-% ZrO2 (ohne Y2O3) / 
60 Gew.-% Al2O3; 80 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3. Die 
Vorwärmtemperatur wurde im Bereich zwischen 1550°C und 1800°C variiert. 
Pulver vom Typ A (vgl. Abschnitt 4.6) wurde verwendet. Zur Messung wurde 
ein Philips X'Pert MPD Pulverdiffraktometer verwendet. Die Messungen wurden 
von TNO Science and Industry, Niederlande, durchgeführt. 
Die Proben, welche einen Anteil Y2O3 zur Stabilisierung des ZrO2 enthalten, 
weisen die beiden Phasen tetragonales ZrO2 sowie -Al2O3 auf. Monoklines 
oder kubisches ZrO2 konnten nicht nachgewiesen werden. Der Anteil einer 
amorphen Phase kann mit dem Verfahren nicht quantitativ ermittelt werden, 
wird hier aber als gering eingestuft. Bild 86 zeigt beispielhaft das 
Diffraktogramm einer Probe hergestellt aus 41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) und 58,5 Gew.-% Al2O3 bei einer Vorwärmtemperatur von 
1700°C. Die Peaks der kristallinen Phasen -Al2O3 und tetragonales ZrO2 sind 
im Bild mit Symbolen markiert. Ein Vergleich der Peakhöhen bei Proben, 
hergestellt bei unterschiedlichen Vorwärmtemperaturen im Bereich zwischen 
1550°C und 1800°C, zeigt die schwache Tendenz, dass bei einer 
Vorwärmtemperatur von 1550°C der Anteil an den kristallinen Phasen geringer 
ist als bei den höheren Vorwärmtemperaturen. Zwischen den 
Vorwärmtemperaturen 1600°C, 1700°C und 1800°C ist kein signifikanter 
Unterschied in den Peakhöhen zu beobachten. Während bei den ohne 
Vorwärmung hergestellten Proben (vgl. Abschnitt 6.3.7) ein Teil des ZrO2 / 
Al2O3 Gemisches amorph erstarrt, und erst durch eine nachträgliche 
Wärmebehandlung eine teilweise Kristallisation dieser amorphen Phase erreicht 
werden kann, bilden sich bei der Verfahrensvariante mit Hochtemperatur-
Vorwärmung direkt die kristallinen Phasen. So liegen unmittelbar die Phasen 
vor, die auch bei konventioneller Verarbeitung eines solchen Werkstoffes 
auftreten und die gute mechanische Eigenschaften erwarten lassen. Eine 
Wärmenachbehandlung ist nicht erforderlich. 
Bild 86 
Diffraktogramm 
einer Probe 
hergestellt aus 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3 
bei einer Vorwärm-
temperatur von 
1700°C 
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Die Proben die kein Y2O3 enthalten weisen einen hohen Anteil an monoklinem 
ZrO2 auf, und nur einen geringen Anteil an tetragonalem ZrO2. Darüber hinaus 
enthalten sie -Al2O3. Der hohe Anteil an monoklinem ZrO2 zeigt, dass bei der 
Abkühlung der Probe von der Vorwärmtemperatur auf Raumtemperatur eine 
Umwandlung von tetragonal in monoklin stattfindet. Die Vermutung, dass die 
Einbettung der ZrO2-Kristallite in der Al2O3-Matrix diese Umwandlung 
weitgehend verhindern kann, wurde nicht bestätigt. Wie bereits in 8.5.1 
erwähnt, sind in den Proben, welche unstabilisiertes ZrO2 enthalten, Risse zu 
beobachten. Diese Risse stehen offensichtlich im Zusammenhang mit der 
Umwandlung von tetragonal in monoklin, die mit einem Volumensprung 
verbunden ist. Eine Stabilisierung bzw. Teilstabilisierung des ZrO2 ist folglich 
notwendig. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Mit SLM bei Vorwärmtemperaturen > 1550°C hergestellte Proben aus 
Gemischen aus ZrO2 (mit 6 Gew.-% Y2O3) und Al2O3 weisen die beiden 
kristallinen Phasen tetragonales ZrO2 sowie -Al2O3 auf. Dies sind die 
gewünschten Phasen, die die besten mechanischen Eigenschaften 
ermöglichen. 
 Wird das ZrO2 nicht stabilisiert, d.h. kein Y2O3 verwendet, enthalten die 
hergestellten Proben einen hohen Anteil an (unerwünschtem) monoklinem 
ZrO2. Die Umwandlung in diese monokline Phase bei der Abkühlung ist eine 
Ursache von Rissbildung. Eine Stabilisierung bzw. Teilstabilisierung des ZrO2 
z.B. mit Y2O3 ist daher notwendig. 
 Bei Verwendung einer Vorwärmtemperatur > 1600°C ist der Anteil einer 
amorphen Phase gering, falls überhaupt vorhanden. 
 
 
8.5.3 Konturgenauigkeit 
Bei zahlreichen aufgebauten Proben entspricht die Außenkontur der Probe 
nicht der Sollkontur, weil über die Sollkontur hinaus festes Material anhaftet, 
wie in Bild 87 im Querschliff einer Probe erkennbar. 
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Bild 87 
Querschliff einer mit 
SLM hergestellten 
Probe, bei der 
verfestigtes Material 
über die Sollkontur 
hinaus anhaftet. 
 
Eingezeichnet ist 
auch die Aufbau-
richtung des 
Volumenkörpers, die 
Einstrahlrichtung des 
Laserstrahls sowie 
der Umkehrpunkt 
der Bewegung des 
Laserstrahls in jeder 
zweiten Schicht (vgl. 
auch Bild 11). 
 
 
 
Zur Klärung der Ursache der Materialanhaftung wurden während des 
Laserschmelzprozesses Videoaufnahmen mit einer Hochgeschwindigkeits-
kamera durchgeführt. Zur Aufnahme wurde eine Kamera vom Typ MV-D1024-
160 der Fa. Photonfocus mit einem Makroobjektiv einer Brennweite von 
150 mm verwendet. Die Aufnahmen wurden mit einer Bildrate von 
2900 Bildern/s bei einer Auflösung von 256 x 256 Pixeln durchgeführt. Um 
ausreichende Helligkeit und Kontrast zu erzielen, wurde ein Diodenlaser zur 
Beleuchtung eingesetzt und die Kamera mit einem entsprechenden Filter 
ausgestattet, der hauptsächlich bei der Wellenlänge des zur Beleuchtung 
eingesetzten Diodenlasers transmittiert. Die Kamera wurde so oberhalb des 
Versuchsaufbaus positioniert, dass eine Aufsichtperspektive auf das Pulverbett 
bzw. die Prozesszone gewährleistet ist. 
Die Auswertung der Aufnahmen führte zu folgenden Beobachtungen und 
Schlussfolgerungen: 
 Bei den bisher vorwiegend verwendeten Verfahrensparametern (z.B. 
PL = 60 W; vS = 200 mm/s; tP = 60 ms; dy = 50 μm; dL = 200 μm; 
TV = 1700°C) bildet sich ein großes Schmelzbad, welches sich über die 
gesamte Scanvektorlänge erstreckt. Dieses linienförmige Schmelzbad bewegt 
sich mit jedem Scanvektor um eine dem Spurversatz entsprechende Distanz 
weiter. Das Schmelzbad bleibt auch während der Pause zwischen zwei 
Scanvektoren bestehen. Bild 88 zeigt zwei Einzelbilder, in denen ein Teil des 
Schmelzbades erkennbar ist. Abweichend von den gerade genannten 
Verfahrensparametern wurde hier eine Scangeschwindigkeit von 
vS = 50 mm/s gewählt, was zu einem noch größeren Schmelzbad führt. 
Mit SLM 
aufgebautes 
Material 
300 μm 
Anhaftendes 
Material 
Sollkontur
Aufbaurichtung  z 
Laserstrahl Umkehrpunkt 
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 Das über die Sollkontur hinaus anhaftende verfestigte Material entsteht 
durch ein Ausfließen der Schmelze in das benachbarte Pulver. Vermutlich 
handelt es sich um eine vom Kapillareffekt getriebene Infiltration des Pulvers 
durch die Schmelze. Bild 89 zeigt eine Bildfolge in der dieser 
Ausfließvorgang in die Pulverschicht erkennbar ist. 
 Durch geeignete Wahl der Verfahrensparameter kann das Schmelzbad 
deutlich verkleinert werden. Die Breite des Schmelzbades liegt dann in der 
Größenordnung des Laserstrahldurchmessers und das Schmelzbad erstarrt 
nach jedem Scanvektor vollständig. Dadurch wird das Ausfließen der 
Schmelze in benachbarte Pulverbereiche deutlich reduziert. 
Bild 88 
Einzelbilder einer 
Hochgeschwindig-
keitsvideoaufnahme 
des SLM Prozesses 
(Aufsicht auf die 
Fläche in 
Bearbeitung). 
 
Links: Laserstrahl 
eingeschaltet 
Rechts: Laserstrahl 
ausgeschaltet, Pause 
zwischen zwei 
Scanvektoren 
 
 
 
Bild 89 
Bilderserie einer 
Hochgeschwindig-
keitsvideoaufnahme 
des SLM-Prozesses 
Links: Schmelzbad 
noch nicht 
ausgeflossen 
Mitte: Schmelze 
ausgeflossen 
Rechts: letzte Spur, 
ausgeflossene 
Schmelze bereits 
erstarrt 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
Rand des 
Schmelz-
bades 
Position, 
Durchmesser 
und 
Vorschub-
richtung 
Laserstrahl
Sollkontur Erstarrte aus-
geflossene 
Schmelze
Position und Vorschub-
richtung Laserstrahl 
Ausgeflossene 
Schmelze 
Bereits umgeschmolzener 
Bereich 
500 μm 
300 μm 
Pulver 
Rand des 
bearbeiteten 
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Die Größe des Schmelzbades kann insbesondere über die folgenden 
Verfahrensparameter beeinflusst werden: 
 Vorwärmtemperatur: Die Wärmeableitung von der Schmelze in das 
umgebende Material hängt stark von der Temperaturdifferenz zwischen 
Schmelzetemperatur und Umgebungstemperatur (d.h. Vorwärmtemperatur) 
ab. Wegen der geringeren Wärmeableitung führt eine höhere 
Vorwärmtemperatur u.a. zu einer längeren Aufrechterhaltung des 
Schmelzbades und damit bei der Bearbeitung einer Fläche zu einem 
größeren Schmelzbad. 
 Laserleistung und Scangeschwindigkeit: Je höher die Streckenenergie 
(Quotient aus Laserleistung und Scangeschwindigkeit) ist, desto höher ist die 
pro Streckenabschnitt eingebrachte Energie und desto größer wird dadurch 
das Schmelzbad. 
 Pause zwischen den Scanvektoren: Wie bereits in Abschnitt 7.3.5 
beschrieben, kann das Schmelzbad sehr wirksam verkleinert werden, indem 
die benachbarten Scanvektoren nicht unmittelbar nacheinander abgefahren 
werden, sondern nach jedem Scanvektor eine kurze Pause von z.B. 60 ms 
vorgesehen wird. Während dieser Wartezeit erstarrt das Schmelzbad 
teilweise oder vollständig, bevor wieder erneut Energie eingebracht wird. Die 
Aufbaurate muss durch diese Pause nicht negativ beeinflusst werden, weil 
während der Wartezeit an anderen Stellen des Bauteils oder an anderen 
Bauteilen auf der Bauplattform Linien geschmolzen werden können. 
Auch kann ein Ausfließen der Schmelze über die Bauteilkontur hinaus durch 
eine Scanstrategie, bei der die einzelnen Spuren in der Reihenfolge von der 
Bauteilkontur aus nach innen, d.h. etwa spiralförmig von außen nach innen 
abgefahren werden (auch Konturversatz genannt), weiter reduziert werden. Die 
aufgrund dieser Erkenntnisse und der dementsprechenden Anpassung der 
Parameter erzielte Verbesserung in der Konturgenauigkeit ist anhand des 
direkten Vergleichs zweier Proben in Bild 90 gezeigt. Hier ist durch eine 
Veränderung der Scanstrategie (links: Linie für Linie, entsprechend Bild 11 in 
Abschnitt 5.2, rechts: Konturversatz, d.h. spiralförmig von außen nach innen), 
eine Senkung der Vorwärmtemperatur von 1800°C auf 1650°C sowie eine 
Erhöhung der Pause zwischen den Scanvektoren von 60 ms auf 200 ms die 
glattere und formgenauere Oberfläche im rechten Bild erzielt worden. Folgende 
übrige Parameter wurden verwendet: PL = 60 W (linkes Bild); PL = 80 W (rechtes 
Bild); vS = 200 mm/s; dy = 50 μm; dL = 200 μm; dS = 50 μm. Eine zu starke 
Reduzierung der Schmelzbadgröße ist im Hinblick auf die Porenbildung und 
Homogenität des Gefüges wiederum auch nicht erstrebenswert. Ein großes 
Schmelzbad sorgt für ein Einebnen der Oberfläche, kompensiert damit den 
Effekt ungleichmäßigen Pulverauftrags und sorgt für ein dichtes und 
homogenes Gefüge. Insofern ist ein Kompromiss zu finden zwischen guter 
Oberflächenqualität und einem porenarmen homogenen Gefüge. Mit dem erst 
zum Ende der Versuchsreihen verfügbar gewordenen sphärischen Pulver 
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(Typ C) ist, wie in Abschnitt 8.5.1 beschrieben, ein sehr gleichmäßiger 
Pulverauftrag und damit eine geringe Porosität erzielbar. Daher wird erwartet, 
dass mit diesem Pulver ein verbesserter Kompromiss zwischen Oberflächen-
qualität und Gefüge realisiert werden kann (siehe auch Kapitel 10 „Ausblick“). 
Bild 90 
Vergleich der 
Oberflächen zweier 
quaderförmiger 
Proben. 
Die Abmessungen 
der beiden Proben 
sind unterschiedlich, 
der Maßstab der 
Bilder ist gleich. 
 
Verfahrensvariante B 
Pulvertyp A 
 
 
 
Zusätzlich zu dem Ausfließen der Schmelze ist das Sintern des Pulvers in der 
unmittelbaren Umgebung des Bauteils ein weiterer Mechanismus, der zu 
Ungenauigkeit und rauer Oberfläche führen kann. Das Sintern des Pulvers wird 
maßgeblich durch die Vorwärmtemperatur sowie durch den Pulvertyp 
beeinflusst. Je näher die Vorwärmtemperatur an der Schmelztemperatur des 
Pulvers liegt, desto stärker sind die Sintervorgänge. Je gröber die 
Pulverpartikelgröße ist, desto weniger fest sintert das Pulver. Auch die Art und 
Weise der Mischung der beiden Komponenten ZrO2 und Al2O3 beeinflusst 
deutlich den Grad des Sinterns am Rand des Bauteils. Pulver, welches aus ZrO2-
Partikeln und Al2O3-Partikeln zusammengemischt ist (Pulvertyp A sowie 
Pulvertyp C, vgl. Abschnitt 4.6), bleibt auch bei kurzzeitigem Auftreten von 
Temperaturen größer als 1860°C (Schmelztemperatur des Eutektikums) noch 
zu einem großen Teil ungeschmolzen und lässt sich im Nachhinein vom Bauteil 
entfernen. Pulverpartikel, die bereits jeweils aus einer eutektischen Mischung 
von ZrO2 und Al2O3 bestehen (Pulvertyp B, D und E), schmelzen bei 
Temperaturen oberhalb von 1860°C vollständig und haften dadurch fest an der 
Oberfläche des hergestellten Bauteils. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Ursache der rauen Oberfläche und mangelhaften Konturgenauigkeit bei 
Proben hergestellt mit Hochtemperatur-Vorwärmung ist ein Ausfließen von 
Schmelze über die Sollkontur hinaus in das umgebende Pulver. 
 Durch geeignete Wahl der Verfahrensparameter und der Scanstrategie kann 
die Schmelzbadgröße verringert, das Ausfließen reduziert und die 
Oberflächenqualität und Konturgenauigkeit dadurch verbessert werden. 
2 mm 2 mm 
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 Maßnahmen zur Verringerung des Sinterns des umgebenden Pulvers wie z.B. 
eine Senkung der Vorwärmtemperatur, die Verwendung von gröberem 
Pulver sowie von Pulver aus separaten ZrO2 und Al2O3 Partikeln führen 
ebenfalls zu einer Verbesserung der Konturgenauigkeit. 
 
8.5.4 Mechanische Festigkeit 
Für die Messung der mechanischen Festigkeit wurden Scheibchen mit einem 
Durchmesser von ca. 14 mm und einer Schichtanzahl von 30 bzw. 50 Schichten 
hergestellt. Die Höhe der Proben beträgt bei der gewählten Schichtdicke von 
50 μm entsprechend 1,5 mm bzw. 2,5 mm, wobei nach der Trennung vom 
Substrat eine etwas geringere Höhe verbleibt. In Bild 91 ist eine solche Probe 
aus 80 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3) / 20 Gew.-% Al2O3, aufgebaut auf 
einem quaderförmigen Substrat aus gesinterter Keramik derselben 
Zusammensetzung, dargestellt. Die Sollgeometrie der Probe hat die Form eines 
Kegelstumpfes. Die Ursache der deutlichen Rauhigkeit des Randes ist in 
Abschnitt 8.5.3 erläutert. Nach der Trennung vom Substrat mittels einer 
Diamantdrahtsäge wurden die Proben lediglich auf der Seite des Sägeschnittes 
plangeschliffen, die übrigen Oberflächen blieben unbearbeitet. Als weitere 
vergleichsweise einfach und schnell herzustellende Proben wurden dünne 
Scheibchen mit einem Durchmesser von ca. 14 mm durch Schmelzen von nur 
einer Schicht oder zwei bzw. drei Schichten im ebenen Pulverbett, d.h. ohne 
eine Anbindung an ein Substrat hergestellt. Diese Proben weisen eine deutliche 
Porosität auf. 
Die Bestimmung der Biegefestigkeit erfolgte mittels eines biaxialen 
Biegeversuchs. Bei dem verwendeten Biegeversuch wird die flache Probe auf 
drei Stützkugeln gelagert und von der anderen Seite zentral mit einer Kugel 
belastet („ball on three balls test“, Prüfvorrichtung ähnlich wie bei dem in DIN 
EN ISO 6872 beschriebenen biaxialen Biegeversuch [DIN09]). Hierdurch wird ein 
Bereich in der Mitte der Probe auf Zug belastet und die Beschaffenheit des 
Randes der Probe ist von untergeordneter Bedeutung. Die Proben wurden so 
geprüft, dass die unbearbeitete, lasergeschmolzene Oberfläche auf Zug belastet 
wurde und damit für die ermittelte Biegefestigkeit ausschlaggebend war. Die 
über den biaxialen Biegeversuch ermittelte Biegefestigkeit weicht im 
Allgemeinen nur geringfügig von der über einen 3-Punkt- oder einen 4-Punkt-
Biegeversuch ermittelten ab. Die Biegeversuche, sowie auch die weiter unten 
beschriebenen Messungen der Härte und Risszähigkeit, wurden von der Firma 
BEGO Bremer Goldschlägerei Wilh. Herbst GmbH & Co. KG durchgeführt. 
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Bild 91 
Mit SLM hergestellte 
Rundprobe für die 
Ermittlung der 
Biegefestigkeit (auf 
quaderförmigem 
Substrat) 
 
Probe AK1 
 
Werkstoff: 
80 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
20 Gew.-% Al2O3 
 
PL = 48 W 
vS = 200 mm/s 
tP = 60 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1770°C 
 
Verfahrensvariante A 
Pulvertyp A 
 
 
Tabelle 17 gibt einen Überblick über die getesteten Proben und die ermittelten 
Biegefestigkeiten. Die Proben A1 bis S4 wurden, wie oben beschrieben, aus 
wenigen Schichten ohne eine Anbindung an ein Substrat hergestellt. Die 
Proben unterscheiden sich darüber hinaus bezüglich der verwendeten 
Scanstrategie. Bei einigen Proben wurde jede Schicht zweimal selektiv 
geschmolzen, d.h. nach dem Schmelzen des Pulvers wurde die Schicht 
nochmals umgeschmolzen, bei anderen Proben wurde lediglich einmal die 
Pulverschicht geschmolzen. Ein Teil der Proben wurde mit Abkühlung vor jedem 
Pulverauftrag hergestellt (vgl. Abschnitt 8.4.2, Verfahrensvariante A), der 
andere Teil der Proben ohne Abkühlung vor dem Pulverauftrag (vgl. Abschnitt 
8.4.2, Verfahrensvariante B). Abgesehen von den Proben EH2, EH3, EH4 
wurden alle Proben, wie in der Tabelle angegeben, mit unterschiedlichen 
Parametern hergestellt. Die nicht in der Tabelle angegebenen Verfahrenspara-
meter wurden konstant belassen (PL = 60 W für Proben A1 bis S4; PL = 55 W 
für Proben EK1 bis EH4; vS = 200 mm/s; tP = 60 ms; dy = 50 μm; dL = 200 μm; 
dS = 50 μm), abgesehen von Probe AK1, bei der mit PL = 48 W eine geringere 
Laserleistung gewählt wurde, und Probe E2, bei der mit tP = 200 ms eine 
längere Pause zwischen den Scanvektoren gewählt wurde. Für alle Proben 
wurde Pulvertyp A verwendet (vgl. Abschnitt 4.6). Neben den bereits in 
vorangehenden Abschnitten beschriebenen Werkstoffzusammensetzungen 
wurde hier zusätzlich eine Mischung aus 52 Gew.-% ZrO2 (6 Gew.-% Y2O3), 
25 Gew.-% Al2O3 und 23 Gew.-% MgAl2O4 (Spinell) getestet. Der Anteil an 
MgAl2O4 könnte, wie in Abschnitt 6.1.3 beschrieben, die plastische 
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Verformbarkeit verbessern und somit zur Verringerung von Eigenspannungen 
beitragen bzw. eine Senkung der Vorwärmtemperatur ermöglichen. Das 
Mischungsverhältnis ist in Anlehnung an [KIM03] gewählt worden. 
 
Probe 
Nr. 
Zusammensetzung 
(Gew.-%) 
Vorwärm-
temperatur 
Anzahl 
Schichten 
Sonstiges Biegefestig-
keit (MPa) 
A1 80% ZrO2 (6% Y2O3) / 
20% Al2O3 
1800°C 1 2x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
241,7 
E1 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1700°C 3 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
220,4 
E2 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1700°C 3 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
185,3 
E3 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1600°C 3 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
295,5 
S1 52% ZrO2 (6% Y2O3) / 
25% Al2O3 / 23% MgAl2O4 
1570°C 2 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
242,7 
S2 52% ZrO2 (6% Y2O3) / 
25% Al2O3 / 23% MgAl2O4 
1600°C 2 2x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
466,4 
S3 52% ZrO2 (6% Y2O3) / 
25% Al2O3 / 23% MgAl2O4 
1690°C 2 2x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
320,2 
S4 52% ZrO2 (6% Y2O3) / 
25% Al2O3 / 23% MgAl2O4 
1690°C 2 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
173,8 
AK1 80% ZrO2 (6% Y2O3) / 
20% Al2O3 
1770°C 30 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
537,1 
EK1 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1700°C 30 1x geschmolzen, mit Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
538,1 
EH1 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1730°C 30 1x geschmolzen, ohne Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
536,9 
EH2 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1690°C 50 2x geschmolzen, ohne Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
367,0 
EH3 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1690°C 50 2x geschmolzen, ohne Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
292,8 
EH4 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% 
Al2O3 
1690°C 50 2x geschmolzen, ohne Ab-
kühlung vor Pulverauftrag 
525,7 
Tabelle 17: An SLM-Proben ermittelte Biegefestigkeitswerte. 
Aufgrund der Tatsache, dass jeweils nur eine einzelne Probe geprüft worden ist 
und gemessene Festigkeitswerte an Keramikproben typischerweise eine 
deutliche Streuung zeigen, sind Folgerungen aus dem Vergleich der 
verschiedenen Proben nur eingeschränkt möglich. Unabhängig davon können 
folgende Beobachtungen und Ergebnisse festgehalten werden: 
 Eine Biegefestigkeit von über 500 MPa ist von mehreren Proben erreicht 
worden. 
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 Die aus 30 bzw. 50 Schichten hergestellten Proben erreichen tendenziell eine 
höhere Biegefestigkeit als die ohne Substrat hergestellten dünnen Proben. 
Dies ist durch die geringere Porosität und bessere Ebenheit der auf Substrat 
hergestellten Proben erklärbar. 
 Mit allen drei getesteten Werkstoffzusammensetzungen konnten 
Biegefestigkeiten in der Größenordnung von 500 MPa erzielt werden. Probe 
S2 mit einer MgAl2O4-Komponente weist mit einem Wert von 466,4 MPa 
eine deutlich höhere Biegefestigkeit als die übrigen ohne Substrat 
hergestellten Proben auf. 
 Auch mit der schnellen Verfahrensvariante ohne Abkühlung der Keramik vor 
dem Pulverauftrag kann eine Biegefestigkeit von über 500 MPa erreicht 
werden. 
Ein Vergleich mit Biegefestigkeitswerten aus der Literatur zeigt, dass die 
Biegefestigkeit der SLM-Proben bereits in der gleichen Größenordnung liegt 
wie die von konventionell (d.h. über einen Sinterprozess) aus ähnlichen 
Werkstoffen hergestellten Proben. Beispielsweise wird in [HUAN05] die 
Biegefestigkeit eines Werkstoffes aus 60 Vol.-% ZrO2 (3Y-TZP) und 
40 Vol.-% Al2O3 mit 759 ±48 MPa angegeben. Werkstoffe aus 
80 Gew.-% Al2O3 und 20 Gew.-% ZrO2 erreichen Biegefestigkeiten von etwa 
480 MPa [BURG97]. 
Mit dem „laser floating zone“ Verfahren hergestellte Stäbe aus eutektischem 
Al2O3 / ZrO2 Gemisch (mit Y2O3 stabilisiert) erreichen eine Biegefestigkeit von bis 
zu 1600 MPa [PAST05] (vgl. auch Abschnitte 6.1.2 sowie 3.7). Eine weitere 
Steigerung der Biegefestigkeit von mit SLM aus diesem Werkstoff hergestellten 
Volumenkörpern erscheint daher möglich. Dies könnte erreicht werden durch 
Einstellung eines feinkörnigeren Gefüges (Kompensation der Verdampfung von 
Al2O3, vgl. Abschnitt 8.5.1), die Vermeidung von Eigenspannungen durch noch 
gleichmäßigere Vorwärmung sowie durch eine Reduzierung der Porosität. Die 
bisher getesteten Proben wiesen alle noch eine deutliche Porosität auf. Diese 
kann mit dem zuletzt erprobten Pulver aus sphärischen Vollpartikeln beinahe 
vollständig vermieden werden (vgl. Bild 85 in Abschnitt 8.5.1). 
Nach der Biegeprüfung wurde bei einigen Proben an dem Probenmaterial mit 
einem Eindruckverfahren die Risszähigkeit KIC und die Härte gemessen (Tabelle 
18). Die Risszähigkeit KIC ist ein Werkstoffkennwert, der u.a. vom Gefüge 
abhängt. Hohe Werte der Risszähigkeit ermöglichen hohe Biegefestigkeiten 
(vgl. Abschnitt 7.2.1). Typische Werte für KIC bei konventionell verarbeiteter 
Keramik liegen bei 3,4 - 5 MPa m1/2 für Al2O3 und 5 - 7 MPa m
1/2 für ZrO2 
[LAMM92], [SCHW04]. In [LIAN90] wird für ZrO2 ein Wert von 11,5 MPa m
1/2 
angegeben. Die an mit SLM hergestellten Proben gemessenen Werte für KIC 
liegen in einem für ZrO2 typischen Bereich. Die hohen Werte, die bei den 
Proben EK1 und EH1 gemessen worden sind, können durch den Mechanismus 
der Umwandlungsverstärkung erklärt werden, d.h. durch die Hemmung des 
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Rissfortschrittes durch die lokale Umwandlung von tetragonalem ZrO2 in 
monoklines ZrO2 (vgl. Abschnitt 4.2). Bei dem deutlich gröberen Gefüge der 
Probe AK1 funktioniert dieser Mechanismus weniger gut, dementsprechend ist 
die Risszähigkeit geringer. 
Probenbezeichnung Zusammensetzung (Gew.%) Risszähigkeit KIC 
MPa m1/2 
Härte 
GPa 
AK1 80% ZrO2 (6% Y2O3) / 20% Al2O3 6,2 15,4 
EK1 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% Al2O3 9,1 14,9 
EH1 41,5% ZrO2 (6% Y2O3) / 58,5% Al2O3 8,1 14,9 
Tabelle 18: An SLM-Proben ermittelte Werte der Risszähigkeit und Härte. 
Die von einigen Proben erreichte Biegefestigkeit von über 500 MPa bestätigt 
die in Abschnitt 8.5.1 beschriebene Beobachtung, dass mit dem SLM aus ZrO2 / 
Al2O3 Keramik rissfreie Volumenkörper hergestellt werden können. Die 
Biegefestigkeit dieser Proben entspricht bereits den Anforderungen, die für eine 
Anwendung für vollkeramischen Zahnersatz gestellt werden. 
Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Abschnittes: 
 Mit SLM hergestellte Proben erreichen eine Biegefestigkeit von über 
500 MPa. 
 Die gemessene Risszähigkeit von bis zu 9,1 MPa m1/2 zeigt, dass der 
Mechanismus der Umwandlungsverstärkung auch beim SLM-Gefüge 
beobachtet werden kann und dass Potenzial für noch höhere 
Biegefestigkeitswerte vorhanden ist. 
 
 
8.6 Demonstrationsobjekte 
In Abschnitt 8.5 wurde beschrieben, dass mittels SLM mit Hochtemperatur-
Vorwärmung flache Probekörper aus ZrO2 / Al2O3 Keramik mit annähernd 
100% Dichte und über 500 MPa Biegefestigkeit hergestellt werden können. 
Um zu zeigen, dass mit dem SLM mit Hochtemperatur-Vorwärmung auch 
komplex geformte Volumenkörper realisiert werden können, wurden 
Demonstrationsobjekte der Geometrie einer Dentalrestauration hergestellt. In 
Bild 92 ist ein mit SLM hergestelltes Gerüst für eine dreigliedrige Brücke 
abgebildet. Das Objekt ist mit drei Stützen an das Substrat aus gesinterter 
ZrO2 / Al2O3 Keramik angebunden. Die Stützen können mit einer 
diamantbesetzten Trennscheibe abgetrennt werden. Die Oberflächenrauhigkeit 
und Konturgenauigkeit der mit Hochtemperatur-Vorwärmung hergestellten 
Objekte ist aufgrund des in Abschnitt 8.5.3 beschriebenen Effektes bisher noch 
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schlechter als bei der Verfahrensvariante ohne Vorwärmung (vgl. Bild 40). 
Weitere Versuchsreihen zur Verbesserung der Oberflächenqualität sind geplant. 
Die Aufbauzeit des in Bild 92 abgebildeten Objektes lag bei ca. 4 Stunden. Eine 
deutliche Reduzierung der für das selektive Schmelzen benötigten Zeit (um 
einen Faktor von 10) ist möglich durch eine veränderte Scanstrategie, bei der 
anstelle einer Pause nach jeder Spur kontinuierlich bearbeitet wird und durch 
geeignete Reihenfolge und Verteilung der einzelnen Spuren eine ausreichende 
Abkühlzeit pro Spur gewährleistet wird. Eine Steigerung der 
Scangeschwindigkeit deutlich über die 200 mm/s hinaus ist bisher noch nicht 
untersucht worden. Vermutlich sind ähnliche Scangeschwindigkeiten wie bei 
der Verarbeitung von Metallwerkstoffen und dementsprechende Aufbauraten 
auch für Keramik möglich. Zusätzlich ist generell eine Erhöhung der Aufbaurate 
möglich, indem gleichzeitig eine Vielzahl an Objekten auf einer Bauplattform 
aufgebaut wird. Die für den Pulverauftrag benötigte Zeit erhöht sich dabei 
nicht, weshalb eine erhöhte Aufbaurate erreicht wird. 
 
Bild 92 
Brücke hergestellt 
mittels SLM aus 
Keramik der 
Zusammensetzung 
41,5 Gew.-% ZrO2 
(6 Gew.-% Y2O3) / 
58,5 Gew.-% Al2O3  
 
PL = 60 W 
vS = 200 mm/s 
tP = 120 ms 
dy = 50 μm 
dL = 200 μm 
dS = 50 μm 
TV = 1670°C 
 
Verfahrensvariante B 
Pulvertyp A 
 
 
4 mm 
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9 Zusammenfassung 
In der vorliegenden Arbeit wird die Entwicklung eines generativen 
Fertigungsverfahrens zur Herstellung von Objekten aus Zirkonoxid- / 
Aluminiumoxidkeramik auf Basis des Selective Laser Melting (SLM) vorgestellt. 
Erstmals wird gezeigt, dass über das vollständige selektive Schmelzen von rein 
keramischem ZrO2 / Al2O3 Pulvergemisch mittels Laserstrahlung komplex 
geformte Volumenkörper mit annähernd 100% Dichte direkt hergestellt 
werden können. Damit ist das vorgestellte Verfahren das erste 
Formgebungsverfahren für hochfeste Oxidkeramikwerkstoffe, bei dem der 
Formkörper durch Erstarrung aus der Schmelzephase entsteht, und nicht über 
einen Sinterprozess. Der Aufbau der Formkörper erfolgt schichtweise nach 
vorgegebenen 3D-Geometriedaten, durch selektive Bewegung eines 
Laserstrahls über eine Pulverschicht. Eine Biegefestigkeit der hergestellten 
Körper von über 500 MPa kann erreicht werden. 
Anwendungen, auf die die Verfahrensentwicklung abzielt, sind z.B. die 
Herstellung von Funktionsprototypen im Rahmen der Produktentwicklung, die 
Fertigung von speziellen komplex geformten Geometrien, die auf 
konventionelle Weise nicht oder nicht wirtschaftlich herstellbar sind, sowie die 
Fertigung von individuellem vollkeramischem Zahnersatz. Ein für diese 
Anwendungen geeignetes generatives Fertigungsverfahren für die Werkstoffe 
ZrO2 oder Al2O3 existierte bisher nicht. 
Die größte Herausforderung bei der Verarbeitung von Keramik mit dem SLM ist 
die Vermeidung von Rissbildung. Risse entstehen aufgrund der hohen 
Temperaturdifferenzen und Temperaturgradienten während der Bearbeitung 
mit der Laserstrahlung, in Kombination mit der unzureichenden Duktilität der 
Keramik. Durch die Verwendung eines Gemisches aus den beiden Stoffen ZrO2 
und Al2O3, die ein eutektisches System bilden, werden gegenüber den 
jeweiligen Reinstoffen folgende Vorteile erzielt: 
 Die Erstarrungstemperatur wird gesenkt und dadurch Temperaturdifferenzen 
und Spannungen beim SLM verringert. 
 Ein deutlich feineres Gefüge mit Kristallitgrößen zwischen < 1 μm und 
20 μm wird erreicht. Dies ist Voraussetzung für gute mechanische 
Eigenschaften. 
 Bei ZrO2 / Al2O3 Keramik wird bei Temperaturen oberhalb etwa 1300°C eine 
plastische Verformbarkeit beobachtet, wodurch beim SLM entstehende 
Spannungen möglicherweise abgebaut werden können. 
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Zwei Verfahrensvarianten werden vorgestellt, eine Variante ohne eine 
Vorwärmung und eine Variante mit einer Vorwärmung der Keramik. Die erste 
Variante ist anlagentechnisch einfacher zu verwirklichen und führt bisher zu 
einer besseren Oberflächenqualität (Ra ≈ 10 μm). Damit können komplex 
geformte Volumenkörper hergestellt werden, wobei die Aufbaurate mit 
ca. 5000 mm³/h etwa der Aufbaurate beim SLM mit Metallwerkstoffen 
entspricht. Die besten Ergebnisse wurden mit einer Mischung aus 
80 Gew.-% ZrO2 (keine Stabilisierung) und 20 Gew.-% Al2O3 erzielt. Als 
geeignetes Pulver erwies sich wegen seiner vergleichsweise hohen Schüttdichte 
ein durch Zerkleinern und Mahlen von erstarrter Schmelze hergestelltes Pulver 
mit einem Partikeldurchmesser zwischen 20 μm und 45 μm. Die mit dieser 
Verfahrensvariante hergestellten Volumenkörper weisen jedoch aufgrund von 
Mikrorissen im Gefüge nur eine geringe Biegefestigkeit (ca. 9,5 MPa) auf. 
Mechanismen der Rissbildung sind die Materialtrennung im festen Zustand 
(Spannungsriss oder Sprödbruch) sowie die Erstarrungsrissbildung. Mit Hilfe 
einer nachträglichen Glasinfiltration der rissbehafteten Körper kann die 
Biegefestigkeit auf ca. 45 MPa gesteigert werden. 
Die Rissbildung kann vermieden werden durch eine Vorwärmung der Keramik 
vor und während des SLM Aufbauprozesses auf eine Temperatur größer als 
etwa 1600°C. Für diese zweite Verfahrensvariante wurde im Rahmen der 
vorliegenden Arbeit eine Versuchsanlage entwickelt und aufgebaut, bei der die 
Vorwärmung durch flächige Beaufschlagung mit einem CO2-Laserstrahl 
realisiert wird. Zur Unterstützung der experimentellen Untersuchungen wurde 
eine numerische Simulation des selektiven Schmelzprozesses durchgeführt. Die 
Simulation ermöglicht eine Berechnung der Schmelzbadform und -größe sowie 
eine Berechnung des zeitlichen Temperaturverlaufes. 
Ein besonders feinkörniges Gefüge wird mit dem eutektischen 
Mischungsverhältnis, d.h. mit einer Mischung aus 41,5 Gew.-% ZrO2 und 
58,5 Gew.-% Al2O3 erzielt. Das ZrO2 muss für diese Verfahrensvariante z.B. mit 
6 Gew.-% Y2O3 stabilisiert werden. Hergestellte Proben weisen die beiden 
kristallinen Phasen tetragonales ZrO2 sowie -Al2O3 auf. Unter Verwendung von 
sphärischen Pulverpartikeln mit einem mittleren Durchmesser von 50 μm ist 
eine Dichte von annähernd 100% erreichbar. Eine Biegefestigkeit von mehr als 
500 MPa kann erreicht werden. Die Realisierbarkeit komplexer Geometrien mit 
dem SLM bei einer Vorwärmtemperatur größer als 1600°C wurde anhand der 
Geometrie einer Dentalrestauration demonstriert. 
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10 Ausblick 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit konnte nachgewiesen werden, dass mit 
dem Selective Laser Melting Volumenkörper aus hochfester ZrO2 / Al2O3 
Keramik hergestellt werden können. Durch das vollständige Schmelzen rein 
keramischen Pulvers konnte eine Dichte von annähernd 100% sowie eine 
Biegefestigkeit von über 500 MPa erreicht werden. Damit ist die Realisierbarkeit 
dieses neuartigen Rapid Prototyping bzw. Rapid Manufacturing Verfahrens für 
solche Keramikwerkstoffe demonstriert worden. Bevor das Verfahren industriell 
eingesetzt werden kann, ist eine Weiterentwicklung erforderlich. Im Folgenden 
werden einige Ansatzpunkte zur Weiterentwicklung aufgeführt und 
entsprechende Lösungsansätze genannt, deren Umsetzung im Rahmen dieser 
Arbeit aus zeitlichen Gründen nicht mehr möglich war: 
 Die Oberflächenrauhigkeit hergestellter Objekte ist bisher für viele 
Anwendungen nicht ausreichend. Ansatzpunkt zur Verbesserung ist eine 
Verkleinerung des Schmelzbades beim selektiven Schmelzen (vgl. Abschnitt 
8.5.3). Über weitere Parameterstudien unter Verwendung des zum Ende 
dieser Arbeit verfügbar gewordenen sphärischen Pulvers (vgl. Abschnitt 
8.5.1) ist voraussichtlich eine deutliche Reduzierung der 
Oberflächenrauhigkeit zu erzielen. 
 Der Auftrag einer kalten Pulverschicht auf die vorgewärmte Keramik führt 
unter bestimmten Bedingungen zu Rissbildung. Abhilfe schafft eine 
Vorwärmung des Pulvers vor dem Schichtauftrag, die anlagentechnisch 
beispielsweise über einen beheizten Pulverschieber oder eine beheizte Zone, 
durch die das Pulver vor dem Auftrag bewegt wird, realisiert werden könnte. 
 Die Verwendung eines CO2-Laserstrahls zur Vorwärmung führt zu erhöhten 
Anschaffungs- und Betriebskosten der SLM-Anlage. Auch kann die lediglich 
von der Oberfläche her erfolgende Vorwärmung zu Temperaturgradienten 
im keramischen Bauteil und damit möglicherweise zu Rissbildung führen. 
Eine alternative Vorwärmtechnik wäre somit sowohl im Hinblick auf die 
Wirtschaftlichkeit des Verfahrens, als auch im Hinblick auf die Homogenität 
der Vorwärmung wünschenswert. Denkbar ist die Verwendung eines 
Strahlungsofens, ggf. in Kombination mit einer Beheizung der Bauplattform 
von unten durch elektrische Heizelemente. 
 Eine Senkung der Vorwärmtemperatur könnte möglich sein, wenn Spinell 
(MgAl2O4) als dritte Phase dem Werkstoff hinzugefügt wird, wie bereits in 
ersten Versuchen getestet (vgl. Abschnitt 8.5.4). Hierzu sind weitere 
Versuchsreihen unter Variation des Werkstoffmischungsverhältnisses und der 
Vorwärmtemperatur sinnvoll. 
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 Eine weitere Steigerung der Biegefestigkeit kann vermutlich u.a. durch eine 
Reduzierung der Porosität, die Vermeidung von Eigenspannungen sowie die 
Einstellung eines gleichmäßig feinkörnigen Gefüges erreicht werden. Ersteres 
ist mit dem zuletzt erprobten sphärischen Pulver möglich, zweites über eine 
möglichst gleichmäßige Temperaturverteilung im vorgewärmten 
Keramikkörper, während ein gleichmäßig feinkörniges Gefüge durch 
Kompensation der Verdampfung von Al2O3, homogene Mischung der 
Komponenten im Ausgangspulver sowie eine geeignete Einstellung der 
Abkühlrate erzielt werden könnte. Hierzu ist eine durch numerische 
Simulation unterstützte experimentelle Untersuchung des Einflusses der 
Abkühlrate auf das Gefüge von Interesse. 
In Abschnitt 8.2 wurde eine numerische Simulation des SLM-Prozesses 
vorgestellt. Bisher sind lediglich Temperaturverteilungen berechnet worden. In 
Fortsetzung dieser Arbeiten ist eine Berechnung der Spannungsverteilung in 
Abhängigkeit verschiedener Verfahrensparameter und Randbedingungen 
geplant. Davon werden Erkenntnisse bezüglich der Entstehung von 
Spannungen und Rissbildung sowie einer geeigneten Wahl der 
Verfahrensparameter zur Verringerung der Spannungen erwartet. 
Das im Rahmen der vorliegenden Arbeit entwickelte Verfahren bietet erstmals 
die Möglichkeit, Objekte aus hochfester ZrO2 / Al2O3 Keramik über die 
Schmelzephase anstatt über einen Sinterprozess herzustellen. Auch ist es das 
erste Verfahren, das die direkte generative Herstellung von vollständig dichten, 
hochfesten Objekten aus solchen Werkstoffen ermöglicht. Damit kann es nach 
Fertigstellung der Verfahrensentwicklung neue Möglichkeiten für die 
Herstellung keramischer Funktionsprototypen, individueller Produkte in der 
Medizintechnik sowie komplex geformter keramischer Bauteile in 
verschiedensten Anwendungsbereichen eröffnen. 
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12 Formelzeichen und Abkürzungen 
Abkürzungen 
3DP Three-Dimensional Printing 
3Y-TZP Mit 3 Mol-% Y2O3 stabilisiertes ZrO2 (tetragonal zirconia 
polycrystals) 
Al2O3 Aluminiumoxid 
at% Atomprozent 
ATZ Alumina Toughened Zirconia 
B2O3 Bortrioxid 
CAD Computer Aided Design 
CAM Computer Aided Manufacturing 
CaO Calciumoxid 
CeO2 Cerdioxid 
CoCr Kobalt-Chrom 
cw Continuous wave 
DSC Differential Scanning Calorimetry 
EDX Energiedispersive Röntgenmikroanalyse 
FDM Fused Deposition Modelling 
FEM Finite Elemente Methode 
F-ZrO2 Kubisches ZrO2 (Fluorite-like) 
Gew.-% Gewichtsprozent 
GMRES Generalized Minimal Residual 
HBO2 Metaborit 
HIP Heißisostatisches Pressen 
L Flüssigphase (Liquid) 
LENS Laser Engineered Net Shaping 
Li2O Lithiumoxid 
LOM Laminated Object Manufacturing 
MgAl2O4 Magnesium-Aluminium-Spinell 
MgO Magnesiumoxid 
Mol-% Molprozent 
M-ZrO2 Monoklines ZrO2 
Nd:YAG Neodym-dotierter Yttrium-Aluminium-Granat 
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NH3 Ammoniak 
REM Rasterelektronenmikroskop 
S-3DP Slurry-based Three-Dimensional Printing 
SiC Siliziumcarbid 
Si3N4 Siliziumnitrid 
SiO2 Siliziumdioxid 
SLM Selective Laser Melting 
SLS Selective Laser Sintering 
SMP Symmetric multiprocessing 
SOFC Solid Oxide Fuel Cell 
T-ZrO2 Tetragonales ZrO2 
TCP Tricalciumphosphat 
TEM Transversal Elektro-Magnetisch 
Ti6Al4V Titanlegierung mit 6% Aluminium und 4% Vanadium 
XRD X-Ray Diffraction (Röntgendiffraktometrie) 
Y2O3 Yttriumoxid 
YAG Yttrium-Aluminium-Granat 
ZrO2 Zirkonoxid (Zirkoniumdioxid) 
ZTA Zirconia Toughened Alumina 
 
Formelzeichen 
2b Länge der kleinen Halbachse der Ellipse 
2c Länge der großen Halbachse der Ellipse 
A Absorptionsgrad 
A Dimensionslose Konstante 
a Defektlänge bzw. Ausgangsrisslänge 
b Bildweite 
b Burgers Vektor 
d Korngröße 
D0 Diffusionskoeffizient 
dL Laserstrahldurchmesser 
dS Schichtdicke 
dy Schraffurabstand 
e Eulersche Zahl 
E E-Modul 
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f Brennweite 
F Kraft 
Fc kritische Kraft 
g Gegenstandsweite 
G Schubmodul 
I Intensität 
I0 Intensität beim Eintritt in das Material 
k Boltzmann-Konstante 
KIC Spannungsintensitätsfaktor oder Risszähigkeit 
0l  Ausgangslänge 
l  Längenänderung 
m Weibullmodul 
m Materialabhängige Konstante 
M² Beugungsmaßzahl 
n Spannungs-Exponent 
n Materialabhängige Konstante 
p Koeffizient der die Abhängigkeit der Dehngeschwindigkeit 
von der Korngröße beschreibt 
PL Laserleistung am Werkstück 
Q Aktivierungsenergie 
R Reflexionsgrad 
R Gaskonstante 
r Atomabstand 
r0 Gleichgewichts-Atomabstand 
rc Kritischer Atomabstand 
T Transmissionsgrad 
T Temperatur 
T Absolute Temperatur 
T Temperaturdifferenz 
TV Vorwärmtemperatur 
t Zeit 
t Zeitdifferenz 
tP Pause zwischen zwei Scanvektoren (Zeit zwischen dem Ende 
der Bearbeitung einer Spur und dem Beginn der Bearbeitung 
der nächsten Spur) 
vS Scangeschwindigkeit (Geschwindigkeit der Bewegung des 
Laserstrahls relativ zum Werkstück) 
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Y Geometriefaktor 
z Abstand von der Oberfläche 
 
 
Griechische Formelzeichen 
 Absorptionskoeffizient 
 Thermischer Ausdehnungskoeffizient 
 Optische Eindringtiefe 
  Dehnung 
  Elastische Dehnung 
  Relative Längenänderung ( 0/ ll )   Dehngeschwindigkeit 
 Wellenlänge 
 Spannung 
a Auf den Körper aufgebrachte Spannung 
A Äußere mechanische und thermisch induzierte Spannungen 
B Bruchspannung 
E Eigenspannungen 
tip Spannung an der Spitze des Loches 
xx Normalspannungskomponente 
 Winkel zwischen Röntgenstrahl und Probenoberfläche bzw. 
zwischen Probenoberfläche und Detektor (XRD) 
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13 Anhang 
Verfahrensschritte des SLM 
Ausgangspunkt ist ein 3D-CAD Modell des herzustellenden Volumenkörpers. 
Dieses wird für den Aufbauprozess in Schichten aufbereitet. Die in Bild 93 
schematisch dargestellten Schritte – Pulverschicht auftragen, selektives 
Schmelzen, Absenken der Bauplattform um den Betrag der Schichtdicke – 
werden vielfach wiederholt, bis der Volumenkörper vollständig aufgebaut ist. 
 
Bild 93 
Schematische 
Darstellung der 
Verfahrensschritte 
des SLM 
 
 
Hergestelltes Objekt3D-CAD Modell 
in Schichten
Pulverschicht
auftragen
Selektives Schmelzen
mit Laserstrahlung
Absenken der Bauplattform
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